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Résumé :

La majorit¢ des composants internes de la cuve des réacteurs a eau pressurisée (REP) est
fabriquée en acier inoxydable austénitique (304L ou 316L). Ces matériaux sont exposés a un
milieu oxydant sous irradiation et subissent des contraintes mécaniques. Dans ces conditions,
ils sont susceptibles de subir un endommagement par corrosion sous contrainte assistée par
irradiation (IASCC'). La premiére étape des phénoménes de fissuration par IASCC est
I’amorcage qui implique une rupture du film passif. La nature et la structure de I’oxyde formé
sur ces aciers sont donc des parameétres clés vis-a-vis de I’amorcage de la fissuration par
IASCC.

Dans ce contexte, I’objectif de ce travail est d’une part de mieux appréhender les mécanismes
d’oxydation des aciers inoxydables en milieu primaire et d’autre part d’étudier les effets des
défauts créés par irradiation sur le film d’oxyde formé sur ces aciers.

Des ions xénon ou des protons ont ét¢ implantés dans des échantillons d’acier inoxydable
austénitique de type 316L, respectivement a une énergie de 240 et 230 keV, afin de simuler
les défauts d’irradiation. Ces échantillons ainsi que des €chantillons non implantés ont été
exposés dans une boucle de corrosion, a 325°C en milieu aqueux, contenant 1000 ppm de
Bore, 2 ppm de Lithium, et 1,19.10” mol.L" d’hydrogéne dissous.

Les échantillons ont ét¢ analysés par MET avant et aprés exposition en milieu primaire afin de
caractériser, d’une part les défauts engendrés par I’implantation et d’autre part la nature, la
structure et la morphologie de I’oxyde formé. La comparaison des échantillons implantés et
non implantés a permis de montrer que la nature et la densité¢ de défauts en sub-surface de
’alliage jouent un réle sur la composition (principalement sur la teneur en Cr et en Mo) et
I’épaisseur de la couche d’oxyde interne.

L’¢tude de la cinétique d’oxydation par couplage de deux techniques d’analyse par faisceau
d’ions (NRA et RBS) a permis de révéler des comportements différents entre les deux
catégories d’échantillons : non implantés et implantés.

Des essais de tragage isotopique (D et '*O) ont été menés afin d’étudier le mécanisme de
formation de la couche interne ainsi que les mécanismes de transports associés. L’étude du
transport de I’oxygene et de I’hydrogeéne a travers la couche interne et dans I’alliage sous-
jacent (par SIMS et SDL) a permis d’aboutir a 1’écriture d’un mécanisme de corrosion des
aciers inoxydables austénitiques en milieu primaire et d’étudier son lien avec 1’absorption
d’hydrogene dans 1’alliage sous-jacent. De plus, I’impact des défauts d’implantation sur ces
phénomenes de transport a été¢ étudié, mettant en évidence le role des défauts sur les
propriétés de I’oxyde formé engendrant des modifications de transport de 1’oxygeéne au sein
de cette couche d’oxyde. Ces études de tragage isotopiques ont également permis de mettre en
¢vidence une accumulation d’hydrogéne dans 1’alliage sous-jacent a I’oxyde.

L’ensemble de ces résultats a permis d’apporter de nouveaux éléments de compréhension
relatifs a la formation de la couche d’oxyde et a I’absorption d’hydrogéne dans les aciers
inoxydables austénitiques exposés en milieu primaire, et de mettre en avant I’effet des défauts
d’implantation sur les propriétés de I’oxyde formé.

"TASCC acronyme pour “Irradiation-Assisted Stress Corrosion Cracking”.

3



Abstract:

Internal parts of pressurized water reactor (PWR) vessels are often made of austenitic
stainless steels (304L and 316L). These structural materials are exposed to an oxidizing
medium under irradiation and mechanical stresses. Under these conditions, they can suffer
damages by IASCC (Irradiation-Assisted Stress Corrosion Cracking). The first step in this
cracking phenomenon is the initiation, which implies the breakdown of the passive layer. The
nature and the structure of the oxide film formed on these steels are key factors in initiation of
TASCC cracks.

In this context, the objective of this work is first to better understand the oxidation
mechanisms of stainless steels in primary medium and second to study the effects of
irradiation induced defects on the oxide film formed on stainless steels in primary medium.
Xenon ions and protons, were implanted in 316L-type austenitic stainless steel samples,
respectively at an energy of 240 and 230 keV in order to simulate the irradiation defects.
Implanted and non-implanted samples were exposed in a corrosion loop at 325°C to an
aqueous medium containing 1000 ppm of boron, 2 ppm of lithium and 1.19.10° mol.L™" of
dissolved hydrogen.

The samples were analyzed by TEM before and after exposure to primary medium in order to
characterize both the defects generated by the implantation and the nature, structure, and
morphology of the formed oxide. Comparing implanted and non-implanted samples has
shown that the nature and the density of defects in the alloy subsurface played an important
role on the composition (mainly on the content of Cr and Mo) and on the thickness of the
inner layer.

The study of the oxidation kinetics by coupling two ion beam analysis techniques (NRA and
RBS) has revealed different behavior between the two types of samples: non-implanted and
implanted.

Tracer experiments (using D and '*0) were conducted to study the growth mechanism of the
inner oxide layer and the associated transport mechanisms. The study of the oxygen and
hydrogen transport through the inner layer and the underlying alloy, by SIMS and GD-OES,
has resulted in writing a corrosion mechanism for austenitic stainless steels exposed to
primary medium and linking this mechanism to hydrogen absorption in the alloy.
Furthermore, the impact of implantation defects on these transport phenomena has been
studied, highlighting the role of defects on oxide layer properties generating modification of
the oxygen transport in the oxide scale.

These results have helped to shed some light on the mechanism and kinetics involved in the
formation of the oxide layer and on the hydrogen absorption in austenitic stainless steels
exposed to primary medium and to point out the effect of implantation defects on the
oxidation processes.
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Introduction

La corrosion est le principal mode de dégradation des matériaux dans le monde devant 1’usure
et la rupture. Le colit de la corrosion est un enjeu économique important puisqu’il représente,
selon I’Organisation Mondiale de la Corrosion, 3 % du PIB des pays industrialisés. Ce cotit
¢levé est dii aux pertes directes (remplacement des pieces corrodées) et indirectes (réparation,
arrét d’installation, pertes de produits) mais également aux mesures de protection (matériaux
plus résistants, protection cathodique, revétements) et de prévention (surdimensionnement,
inspection et entretiens).

Le secteur de I’énergie nucléaire (qui représente 74,8% de la production francaise d’électricité
en 2012) s’intéresse particulicrement a ces phénomenes car le remplacement de piéces
implique des colits importants (arrét de tranches), une intervention humaine et la production et
le traitement de déchets nucléaires. Pour pallier ces surcoiits dus a la corrosion, de
nombreuses recherches sont actuellement réalisées pour trouver de nouveaux matériaux plus
résistants, pour essayer de mieux appréhender les processus de dégradation des matériaux et
enfin pour prédire leur durée de vie.

En France, les réacteurs nucléaires sont des Réacteurs a Eau Pressurisée (REP). Comme le
montre la Figure 1, ils sont constitués de 3 circuits. Dans le circuit primaire, le fluide
caloporteur (eau sous pression) extrait la chaleur produite par la réaction nucléaire vers
I’extérieur du cceur du réacteur. Cette chaleur est transmise a I’eau du circuit secondaire dans
les générateurs de vapeur (GV) qui constituent I’interface entre 1’eau primaire, chauffée par le
combustible nucléaire, et 1’eau secondaire qui, a 1’état de vapeur, entraine les turbines et
’alternateur permettant de produire I’¢électricité. Le dernier circuit est celui de refroidissement
qui a pour role de condenser la vapeur sortant de la turbine et d’évacuer la chaleur.

Réacteur nucléaire
(enceinte de sécurité)

Générateur de vapeur

Pressuriseur (échangeur de chaleur)
‘ o Générateur
= 2 ’ '
Barres de) I i =
contrile e man it
] Condenseur
Cuve

Figure 1 : Schéma général d'une centrale nucléaire de type REP Iwikoa]

Les matériaux présents dans le circuit primaire sont de différentes natures : alliage de
zirconium, alliage a base nickel, aciers inoxydables... Ces derniers sont notamment utilisés
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pour la fabrication de plaque et de vis qui entourent les crayons de combustible (cf. Figure 2),
appelés généralement composants internes.

Ces composants ont pour roles :

de supporter les assemblages de combustible,

d’assurer que leur position et leur orientation dans le cceur soient correctes,

de supporter et guider les grappes de commandes qui controlent la réactivité du cceur,
d’assurer le passage du milieu primaire qui permet I’extraction de la chaleur du cceur.
Ils sont soumis a un milieu oxydant, I’eau sous pression qui circule dans le circuit primaire et
dont les caractéristiques sont rappelées dans le tableau 1. De plus, certaines vis sont

relativement proches des crayons combustibles et sont donc soumises a des processus
d’irradiation comme le montre le schéma de la Figure 3.

Figure 2 : Composants internes de la cuve : assemblage de plaques et de vis fabriquées en acier inoxydables
austénitiques
a) schéma représentant les composants internes b) photo de l'intérieur de la cuve d’un réacteur

[Ger12]

Température 285 —325°C
Pression 155 bar
Bore 10 — 1200 ppm
Lithium 0,7—2,2 ppm
pH =7
. , \ 25 —50 cc/kg
Pression d’hydrogéne 0.17 — 0.34 bar

Tableau 1 : Conditions normales de fonctionnement d'un REP.
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Figure 3 : Schéma présentant les matériaux utilisés pour les composants internes ainsi que leur température en service et
A P . 3 . Ger12 -
leur dose d'irradiation maximale aprés 40 ans en service [Ger12] (dpa pour déplacement par atomes).

Des controles de surveillance en centrale sur des vis ont permis de détecter la présence de
fissures sur certaines d’entre elles (cf. Figure 4). La fissuration de ces composants a été
attribuée au phénomene de corrosion sous contrainte assistée par irradiation (IASCC), mettant
en jeu le milieu d’exposition® présenté¢ dans le tableau 1, les contraintes subies par le
matériau, et 1’irradiation.

5 mm
Figure 4 : Photos d'une vis de réacteur ayant fissurée en service a) vue globale b) vue en coupe

[Ger12]

Plusieurs études ont montré que des parameétres tels que la chimie du milieu, les éléments
d’alliage, la microstructure de 1’acier, I’irradiation ou encore 1’état de surface pouvaient
modifier le nombre de fissures ou leur vitesse de propagation. Cependant, le réle de ses
différents parametres et plus particulierement celui de I’irradiation sur les propriétés de
I’oxyde formé ou encore sur le mécanisme de formation de ce dernier semble moins bien
connu. En effet, les propriétés de la couche d’oxyde formée en surface de ces aciers peuvent
jouer un role clé vis-a-vis des processus de corrosion sous contrainte (CSC) puisque la
premicére étape de ce phénomene réside dans la rupture de ce film d’oxyde.

2 . . . i N ;s N .
Le milieu primaire est un milieu aqueux sous haute pression et haute température qui contient du bore
comme absorbeur de neutrons et de la lithine pour réguler le pHa 7.
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L’objectif de ce travail est de mieux comprendre les mécanismes d’oxydation et le role des
défauts d’irradiation sur ce dernier dans le cas d’un acier inoxydable de type 316L exposé au
milieu primaire.

Le premier chapitre de ce manuscrit sera consacré a 1’état de ’art de la corrosion généralisée
des aciers inoxydables austénitiques en milieu primaire et des effets de I’irradiation sur la
microstructure de ces aciers. Dans un premier temps, la nature des couches d’oxydes formées
ainsi que leur mécanisme de formation seront présentés. Dans un second temps, une revue des
connaissances concernant 1’effet de I’irradiation sur la microstructure de ces aciers sera
réalisée. Cette étude bibliographique permettra de présenter la démarche adoptée dans ces
travaux.

Le deuxiéme chapitre décrira le matériau, le déroulement des essais de corrosion et les
techniques de caractérisation utilisées. Les traitements réalisés (implantation et traitement
thermique) afin de simuler les défauts d’irradiation et de mieux comprendre 1’effet des défauts
ainsi que la microstructure induite par ces traitements seront également présentés dans ce
chapitre.

La caractérisation des couches d’oxydes formées sur les aciers inoxydables de type 316L en
milieu primaire en termes de nature, de structure et de morphologie sera présentée dans le
troisieme chapitre. Une comparaison des différents échantillons (présentés dans le chapitre
deux) permettant d’étudier 1’effet des défauts sur 1’oxydation de ces aciers sera également
réalisée dans ce chapitre.

Le quatrieme chapitre sera consacré a 1’é¢tude expérimentale de la cinétique d’oxydation des
aciers inoxydables austénitiques en milieu primaire. Des liens entre la nature des couches
d’oxyde présentée dans le chapitre trois et les cinétiques obtenues seront discutés. La
comparaison des différentes catégories d’échantillons afin d’étudier ’effet de Ia
microstructure de défauts sur la cinétique d’oxydation sera également évoquée.

L’étude expérimentale des mécanismes de formation des couches d’oxydes et de I’absorption
d’hydrogene qui résulte des phénomenes de corrosion sera décrite dans le dernier chapitre.
Une comparaison entre un échantillon non implanté et un échantillon implanté sera effectuée.
Des liens entre la nature des couches d’oxydes formés ou la microstructure des échantillons
avant exposition en milieu primaire et les mécanismes régissant la croissance des couches
d’oxydes seront discutés.
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Chapitre I : Etat de I’art

Ce chapitre a pour objectif d’exposer les résultats issus de la littérature, de définir les objectifs
de cette ¢tude et d’en déduire la démarche suivie.

Les trois premicres parties de ce chapitre sont dédiées a la description de 1’oxyde formé en
milieu primaire sur des aciers inoxydables austénitiques, au mécanisme de formation de cet
oxyde ainsi qu’aux parametres pouvant influencer la cinétique d’oxydation ou la nature
chimique et la morphologie des couches d’oxyde formées. La derniére partie s’intéresse aux
effets de I’irradiation d’une part sur le substrat métallique et d’autre part sur les processus
d’oxydation.

1. Description de la couche d'oxyde formée sur les aciers
inoxydables austénitiques en milieu primaire

Le milieu primaire des réacteurs a eau sous pression (REP) est un milieu aqueux oxydant : les
matériaux qui y sont exposés sont donc soumis a des phénomenes de corrosion. Ces
phénomeénes se traduisent par une réaction anodique de type : M —» M*" + xe” couplée a une
réaction cathodique de type: 2H' + 2¢° — H,. Dans le cas des aciers inoxydables
austénitiques, ces réactions conduisent a la formation d’une couche d’oxyde qui posséde un
caractere protecteur.

Les processus d’oxydation et la couche d’oxyde formée dépendent de nombreux parameétres
associés d’une part au matériau (composition, microstructure,...) et d’autre part a
I’environnement (composition du milieu, température,...). Ainsi I’objectif de cette premiére
partie est de réaliser une synthése des différentes études relatives a la caractérisation de ces
couches d’oxydes formées sur les aciers inoxydables en milieu primaire des REP.

1.1. Morphologie des couches d’oxydes

Les aciers austénitiques possédent une forte résistance a la corrosion en milieu aqueux grace
a la formation d'une fine couche d'oxyde adhérente et protectrice plus communément appelée
"film passif". Cette couche est extrémement mince a faible température. Dans des conditions
proches de celui des réacteurs a eau sous pression (REP), c’est-a-dire a une température plus
¢levée et comprise entre 290 et 330°C, une augmentation de 1'épaisseur du film formé a la
surface de ces aciers a été observée avec la formation d'une couche d’oxyde duplex %)
[Lis87, [Loz10}, [Rob8S), [Ste98]. [Tap86). [Ter08], [Ter0S], [Perl3). [Soul2] (yuelle que soit la technique utilisée
pour caractériser les oxydes formés, la plupart de ces auteurs s’accordent a dire que la couche
interne est continue et enrichie en chrome alors que la couche externe est discontinue et
composée de cristallites riches en fer. Deux auteurs approfondissent cette description en
précisant que la morphologie des cristallites est octaédrique ®*** ou polyédrique "%,

1.2. Nature et structure des couches d’oxydes

La composition des couches d’oxydes formées sur les aciers inoxydables austénitiques en
milieu aqueux et & haute température a été étudiée par de nombreux auteurs et avec différentes
techniques de caractérisation. Les résultats obtenus dans ces travaux sont présentés dans le
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Chapitre I : Etat de I’art

Tableau 2 qui précise les conditions d’oxydation. La composition de la couche interne et de la
couche externe varie en fonction des travaux effectués. En effet, la nature de chacune des
deux parties de Ioxyde dépend de la chimie du milieu ainsi que de la composition de
I’alliage. L’évolution et le choix des techniques d’analyses ainsi que leurs sensibilités peuvent
aussi expliquer certaines différences quant a la nature des couches.

De nombreuses études ont montré que les deux couches d'oxydes formées sur les aciers
inoxydables austénitiques ont une structure spinelle de type Me;O4 (avec Me = Fe, Cr et Ni en
proportions variables) [Lis$7): [Ter08]. [Ter0S],  [Perl3], [Soul2], [Zie02 [Tap86], [Daco8] o
cependant observé une structure corindon de type Cr,Os au sein de la couche interne. Da
Cunha Belo et al. P*®® ont déterminé cette structure par DRX alors que Tapping et al. %!
I’ont déduite de la composition. Soulas ®°'?  §’intéresse au type de spinelle a différents

1. Deux auteurs

. L c . ) s .
temps d’oxydation en étudiant le rapport é obtenu par spectroscopie de perte d’énergie des

¢lectrons (EELS : Electron Energy Loss Spectroscopy). En effet, a partir de la théorie du
champ cristallin [V Ma04 "6 peut calculer ’énergie de stabilisation des différents

spinelles et en déduire que lorsque le rapport i—: est inférieur a ', le spinelle est de type

inverse alors que lorsqu’il est supérieur a 'z, le spinelle est direct. Une structure spinelle de
type AB:204 contient donc 56 atomes d’oxygenes, 8 cations en site tétraédrique et 16 cations
en site octaédrique. Le type de spinelle (normale ou inverse) est défini suivant la répartition
des cations A et B dans la maille. Dans un spinelle normal les cations B se trouvent sur des
sites octaédriques et les cations A sur des sites tétraédriques alors que dans un spinelle inverse
les cations A se trouvent en sites octaédriques et les cations B pour moitié en sites
tétraédriques et pour moiti¢ en sites octaédriques. Ces deux types de spinelles peuvent s’écrire
de la maniére suivante : [A*](B>"),04 pour le spinelle normale et [B*1(B**A*H0, pour le
spinelle inverse ou les crochets représentent les sites tétraédriques et les parenthéses les sites
octaédriques. Dans I’étude de Soulas, la stoechiométrie des spinelles évoluent en fonction du
temps, mais il parvient & montrer que la couche interne a une structure de type spinelle normal
alors que la couche externe présente une structure de type spinelle inverse.

A partir de 1995, tous les résultats présentés dans le Tableau 2 peuvent étre résumés par une
couche interne de composition de type (Ni,Fe)(Fe,Cr),O4 et une couche externe de type
(Ni,Fe)F€204.
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Tableau 2 : Récapitulatif des études recensées dans la littérature sur la composition des couches d'oxydes formées sur

des aciers inoxydables austénitiques en milieu aqueux a haute température.

Réf | Matériau C'ondltlo'ns Couche d’oxyde Composition I\’/Iethodea
d’oxydation d’analyse
Milieu REP
pH =10,3 Couche externe NiFe,0,4
P=10,3MPa XPS, AES,
Tap86| 304 —— MEB, RBS,
T°=300°C NRA
H, = 18 cm’/kg* Couche interne (Fe,Cr),03
t=53a576h
Milieu REB® ,
Couche externe NiFe,0,, Fe;0, et Fe,0;
Kimos| 316 | 2o8C MEB,
im
H, =20 a 150 ppb ] MET, AES
Couche interne Fe,Cr;, 0,
t=340h
Milieu REB
pH=10,3 Couche externe NiFe; 0,
. P=12 MPa
Lis87 304 MEB, AES
T°=279°C
H,=18 cm3/kg Couche interne FeCr,0,4 ou NiCr,0,
t=166 h
Milieu REP Couche externe Nig,7sFe;,2504
o oo ) o ) SDL, DRX,
T°=350°C Couche intermédiaire Nig 75Fe; 2504 et Fe;0,
DaC98 316L P * * MET,
= m
2 PP Couche interne Cr,05, FeCr,0,, Fe;0, Raman
t=2000 h
pH=6,7 .
. . Couche externe (Nig,2Feog)(Feo,95Cro,0s)204
. T°=260°C MEB, XPS,
Zie02 304 3
H =45 cm'/kg Couche int (NioaFeos)(FeasCroiOs |
ouche interne ig2Fe €0.3Cr
t = 1000 & 10000 h 02 mORTT OO
Milieu REP
. . Couche externe Fe;0,
Ter05 | o o T°=320°C AES, DRX,
Ter08 H,=1345cm’/kg MEB, MET
- Couche interne FeCr,0,
t=245a500h
Milieu REP
Couche externe Fe;0,
pH=7,2 XPS, MET,
Soul2 316L T°=325°C GIXRD,
P =155 bars Couche interne Fe15Cry 50, Raman
t=1324h

> XPS : Spectrométrie de Photoélectrons induits par rayons X ; AES : Spectrométrie d'Electrons Auger; DRX:
Diffraction des Rayons X; GIXRD : Diffraction des Rayons X par Incidence rasante; les autres méthodes
d’analyses seront décrites plus précisément dans le chapitre 2.
4 Correspond au volume d’H, dans les conditions normales de température et de pression par kilogramme
d’eau. L'unité cm3/kg est couramment utilisée dans le secteur du nucléaire. Dans les conditions nominales de
fonctionnement d’un REP, la concentration en hydrogéne est comprise entre 25 et 50 cm3/kg.
> REB : Réacteur a Eau Bouillante
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Plusieurs auteurs ont étudié 1’évolution de la composition de I’alliage sous-jacent a 1’oxyde.
Des observations réalisées par Microscopie Electronique en Transmission (MET) ") ont
révélé l'existence d'un enrichissement en nickel dans 1’alliage sous-jacent a I’oxyde sur une
profondeur pouvant aller jusqu'a 70 nm pour une durée d’oxydation de 500 h. Le pourcentage
atomique en nickel dans ces zones est au moins deux fois plus grand (de 1’ordre de 20 %
atomique) que sa concentration dans la matrice. Terachi ef al. retrouvent ce résultat en 2008
[Ter8] ot Lozano-Perez et al. le confirment en 2009 et 2010 0209 o210 yar deux autres
techniques : Nano-SIMS et Sonde Atomique Tomographique (SAT). Lozano-Perez et al.
(LezI0T expliquent la présence de cette zone enrichie en nickel (= 1,5 nm) par un mécanisme de
diffusion du Ni de I’oxyde vers le substrat métallique. Kruska ez al. ¥ K12 ont analysé
des échantillons écrouis apres oxydation et ont noté un enrichissement en nickel en fond de
fissure. Il semble d’accord avec I’hypothése du mécanisme de diffusion inverse et ajoute que
I’enrichissement en nickel pourrait servir de barriere de diffusion a ’oxygeéne et ainsi
empécher ou ralentir la croissance de "oxyde M™%l De plus, la présence d’ions (NiH)™' de
masse 59, observé en SAT, lui laisse supposer que de I’hydrogeéne pourrait étre piégé dans la
zone enrichie en nickel. Soulas °**'#! observe également cette zone non oxydée et enrichie en
nickel par EFTEM (MET en mode image filtrée, de 1’anglais : Energy-Filtered Transmission
Electron Microscopy) et EELS et explique ce phénomeéne par deux étapes successives :
diffusion du nickel dans le couche interne aux tous premiers stades de I’oxydation puis une
diffusion inverse qui repousserait le nickel dans I’alliage sous-jacent a 1’oxyde. Perrin et al.
(Per3] notent aussi cet enrichissement avec une concentration en nickel d’environ 20 % en
masse (alors que la matrice contient 12 % en masse de cet élément) sur une profondeur
d’environ 50 nm apres 1000 h d’oxydation. Ils ajoutent que cet enrichissement semble étre 1ié
a la présence de défauts dans cette zone.

1.3. Bilan

Les travaux précédents, présentés dans les paragraphes 1.1 et 1.2., permettent d’établir un
schéma général de la couche d’oxyde formée sur les aciers inoxydables austénitiques en
milieu primaire des REP. Cette description est proposée sur la Figure 5 et peut étre divisée en
3 parties :

- une couche externe composée de cristallites riches en fer,
- une couche interne continue et enrichie en chrome,
- un enrichissement en nickel dans 1’alliage sous-jacent.
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Cristallites de couche externe riche en Fe (Ni,Fe)Fe,0,

Oxyde interne continue et enrichie en Cr : (Ni,Fe)(Cr, Fe),0,

;/—\J\/x—v,

Zone enrichie en Ni

Alliage

Figure 5 : Schéma représentatif de la nature, la structure et la morphologie des couches d'oxydes formées a la surface
d’un acier inoxydable exposé en milieu primaire, d'apres les résultats de la littérature.

2. Mécanismes de formation des couches d’oxyde

2.1. Mécanisme de formation de la couche externe

Lister M%7! 3 étudié le mécanisme de corrosion des aciers inoxydables de type 304 en milieu

lithi¢ a haute température. Dans cette étude, les échantillons ont été exposés a un milieu saturé
puis insaturé en cations métalliques et vice-versa. Ces séquences de corrosion ont permis de
montrer que la quantit¢ de cations relachés dans le milieu pouvait jouer un réle sur la
morphologie de I’oxyde formé. En effet, aprés une séquence de corrosion en milieu saturé en
cations, une couche externe a été observée alors qu’aucune cristallite n’a été visualisée dans le
cas d’une exposition en milieu insaturé. Les échantillons exposés a deux séquences de
corrosion (saturé puis insaturé ou l’inverse) ne présentent pas de couche externe. Dans le
premier cas, les cristallites ont été dissoutes alors que dans le deuxiéme cas aucune couche
externe ne s’est formée. Ces expériences ont mis en évidence que la couche externe ne
constitue pas une barriére contre la corrosion puisque la quantité totale de produit de
corrosion ne dépend pas de la présence des cristallites de la couche externe. Ces observations
montrent que la formation de la couche externe est liée a la saturation du milieu et qu’il y a
concurrence entre la dissolution et la précipitation des cristallites. Le fait que la couche
interne, une fois formée, empéche la formation de la couche externe, laisse penser que les
cristallites se forment par diffusion des cations a travers la couche interne bien qu’aucun
mécanisme de formation de la couche externe par diffusion cationique n’ait été formalisé.

A partir de ces observations, Lister propose un mode¢le dans lequel la quantité de cations
relachés dans le milieu est déterminée par la différence entre la quantité totale de cations
sortant de la couche interne et la précipitation des cristallites. Dans cette étude, un lien est
¢tabli entre le relachement des cations, les paramétres expérimentaux (gradients de
température, gradients de concentrations,...) et la formation des cristallites. Cependant, ce
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mod¢le ne permet pas de conclure quant aux parametres pouvant influencer la croissance de la
couche interne protectrice.

En complément de ces résultats, Perrin e al. "' ont réalisé des expériences de corrosion en

milieu primaire sur un acier 316L en effectuant des essais en double séquence. Au cours de la
premicre séquence, le milieu est rapidement saturé en cations. Les échantillons sont ensuite
introduits au cours de la seconde séquence dans un milieu exempt de cations métalliques. Les
auteurs observent dans un premier temps une dissolution des cristallites formant la couche
externe, puis dans un deuxieéme temps, la formation d’une nouvelle couche externe
(directement sur la couche interne) mais dont la morphologie (quantité de cristallites formées)
apparait trés différente de la couche formée pendant la premiere séquence. Ces résultats, en
accord avec ceux de Lister, confirment que les cristallites se forment par un mécanisme alliant
dissolution et précipitation. De plus, ces observations permettent d’ajouter que la germination
et la croissance de la couche externe dépendent du substrat sur laquelle elle se forme (alliage
ou oxyde).

Ces auteurs s’accordent a dire que la couche externe croit par un mécanisme de diffusion
cationique (en accord avec les résultats de Terachi "™ et Lozano-Perez %) et que la
saturation du milieu en cations joue un role sur la dissolution et la précipitation des
cristallites.
Soulas °°*'¥I ¢tudie la formation de cette couche par MET aux premiers stades d’oxydation et
I’évolution de sa composition. Ses observations montrent que la couche externe formée dés le
début de 1’oxydation est composée de cristallites riches en Fe avec un rapport Cr/Fe = 0,15
(Figure 6 — étape 2). Ce rapport Cr/Fe diminue jusqu’a obtention d’une couche externe de
type Fe;O4 (Figure 6 — étape 4) entre 2 et 10 minutes d’oxydation. Aucune évolution n’a été
notée entre 10 minutes et 24h d’oxydation.

Dans la deuxiéme partie de ce paragraphe, nous nous intéresserons a la formation de la
couche interne.

2.2. Mécanisme de croissance de la couche interne

2.2.1. Mécanisme de croissance aux temps courts

Soulas 5! s’est intéressé aux premiers stades d’oxydation des alliages a base fer de type

316L en milieu primaire REP. Les échantillons ont été exposés au milieu primaire dans une
boucle de corrosion en titane afin d’éviter les phénomenes de re-déposition. Aprés avoir
caractérisé les couches d’oxydes formées sur ces alliages par différentes techniques
macroscopiques et microscopiques (MEB, XPS, GIXRD, Raman, MET), il a proposé¢ un
mécanisme de croissance des couches d’oxydes aux temps courts (jusqu’a 10 minutes).

De¢s les premiers instants d’oxydation, la formation d’une couche duplex est observée (Figure
6 — étape 2).
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La description du mécanisme de formation de la couche interne semble un peu plus complexe
et peut étre découpée en 2 étapes :

- le passage d’un état amorphe a un état nanocristallin régi par la teneur en chrome,
- le passage de I’état nanocristallin a monocristallin dirigé par la réduction de 1’énergie
d’interface.

Le film d’oxyde natif est amorphe et contient du Cr (Cr/Fe = 0,38) (Figure 6 — étape 1). Son
¢paisseur est évaluée a environ 2 nm. Des les premiers instants d’oxydation, la couche
d’oxyde interne s’enrichit en Cr jusqu’a atteindre un ratio Cr/Fe égal a 1 a une durée
d’oxydation comprise entre 2 et 10 minutes (Figure 6 — étape 2 a 6). Apres deux minutes
d’oxydation, la couche interne amorphe commence peu a peu a se cristalliser partiellement
sous forme de nanograins (Figure 6 — étape 3). Entre 2 et 10 minutes, de nombreuses étapes
successives vont permettre d’aboutir a une couche d’oxyde interne monocristalline en épitaxie
avec le substrat :

- disparition compléte de 1’oxyde amorphe au profit d’'une couche d’oxyde totalement
cristallisée sous forme de nanograins (Figure 6 — étape 4),

- croissance des grains en ¢épitaxie avec le métal parallelement a 1’interface par
réduction de I’énergie d’interface (Figure 6 — étape 5) jusqu’a formation d’un
monocristal (Figure 6 — étape 6),

- croissance du monocristal perpendiculairement a I’interface jusqu’a 1’obtention d’une
couche d’oxyde interne unique en relation d’épitaxie avec le substrat (Figure 6 — étape
6).

1 3
Couche d’oxyde amorphe @ C'I IF‘

316L 316L

Etape 1
Etape 3

Oxyde amorphe
- Grain d’'oxyde quelconque

- Grain d’'oxyde en épitaxie avec le substrat

:] Cristallites

@ Couche interne
@ Couche externe

Figure 6 : Processus de cristallisation de la couche interne formée sur un acier de type 316L exposé en milieu primaire a
° ' \ [Sou12]
325°C aux temps courts d'apres les travaux de Soulas .
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Soulas a ainsi montré que le film d’oxyde duplex s’établissait dés les premiers moments
d’oxydation et qu’il y avait peu d’évolution entre 10 minutes et 24 heures.

2.2.2. Mécanisme de croissance aux temps longs

Terachi et al. %

émettent I’hypothése que la couche interne se forme par diffusion
anionique en observant que I’interface entre la couche interne et la couche externe est lisse et
similaire & Dinterface initiale. Perrin er al. ') décrivent un peu plus précisément le
mécanisme de croissance de la couche interne formée sur les aciers inoxydables austénitiques
en milieu primaire en utilisant la méthode de tragage isotopique présenté par Basu et al. P*%")
et reprise par Chevalier et al. [€he03] "Dans cette étude, les échantillons ont été pré-oxydés 620
h en milieu primaire. Dans un deuxiéme temps, les échantillons ont été¢ exposés a un milieu
primaire dans lequel 1’oxygene de 1’eau a été substitué a 25% par de ’oxygene 18. La durée
de cette seconde séquence a ¢té fixée a 17 h pour étudier le coefficient de diffusion de
I’oxygene et a 404 h pour I’étude du mécanisme de croissance. L’¢étude par SIMS du profil de
I’oxygeéne 18 apres la deuxieme séquence longue a permis de conclure a une croissance de la
couche interne par diffusion anionique aux joints de grains de l’oxyde. La valeur du
coefficient de diffusion de I'oxygéne aux joints de grains obtenue aprés analyse de
I’échantillon ayant subi une deuxiéme séquence courte a été estimée a 3 x 107'® cm2.s™. Ces
travaux décrivent de fagon générale le mécanisme de formation de la couche interne sans pour
autant définir les différentes phases de ce processus.

Krull r
] a note un

Comme cela a 6té présenté dans le paragraphe 1.2 de ce chapitre, Kruska !
enrichissement en hydrogéne dans 1’alliage sous-jacent a 1’oxyde pouvant témoigner de
I’absorption de cet élément par ’alliage durant son exposition au milieu primaire. Cette
proposition est basée sur I’hypothése que I’hydrogeéne observé provient de 1’échantillon et non
de la présence résiduelle de cet élément dans la chambre d’analyse. Toutefois, I’absorption
éventuelle d’hydrogéne par les aciers inoxydables durant leur corrosion en milieu primaire
n’a, a ce jour, pas fait ’objet d’études spécifiques. De plus, pour le moment, aucune étude ne
s’est intéressée a 1’espece diffusante responsable de la croissance de la couche interne sur un
acier inoxydable austénitique de type 316 L en milieu primaire REP. Le phénoméne
d’absorption d’hydrogene et 1I’é¢tude de 1’espece diffusante ont en revanche été étudiés dans le
cas de I’exposition d’autres alliages inoxydables austénitiques en milieu primaire : les alliages
a base nickel. Le prochain paragraphe est donc consacré a ces études.

Jambon et al. ™ Va3l ont 6tudié IPabsorption d’hydrogéne dans 1alliage 600 exposé en
milieu primaire en marquant isotopiquement 1’oxygene et I’hydrogene, par de I’oxygene 18 et
du deutérium.

Une premiére étude "' consistait 4 déterminer si I’hydrogéne absorbé dans 1’alliage

provenait de I’eau, de la surpression d’hydrogeéne ou des deux a la fois. Pour cela, deux types
d’essais ont été réalisés :

- un dans lequel I’eau du milieu primaire est remplacée par de I’eau deutérée (D,0) et la
surpression est imposée par de I’hydrogéne (H»),
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- un dans lequel la surpression est assurée par du deutérium (D;), dans un milieu
primaire classique (H,0O).

L’analyse SIMS des échantillons apres essai a révélé la présence de deutérium dans le
matériau pour 1’essai en milieu primaire D,O/H; alors qu’il n’y en avait pas ou peu dans le cas
de I’essai en milieu primaire HyO/D; (voir Figure 7). Ces résultats ont permis de conclure que
la prise d’hydrogéne pendant la corrosion des échantillons était liée a la réduction des
molécules d’eau.
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Figure 7 : Intensités corrigées des signaux du deutérium dans la couche d'oxyde formé en milieu primaire a 325°C sur un
alliage 600 : échantillons exposés en milieu H,0/D, (a) ; échantillon exposé en milieu D,0/H, (b) d'aprés Hami12]
Afin de déterminer le coefficient de diffusion de I’hydrogene ainsi que celui de 1’oxygene au
sein de la couche d’oxyde des essais en double séquence ont été réalisés dans une seconde
étude '™ Les échantillons ont été pré-oxydés 516 h en milieu primaire classique (H,O/Ha)
puis ont été exposés a une deuxieme séquence de 9 h en milieu primaire dans lequel 1’eau a
été substituée par H,'®O ou par D,O. Les résultats obtenus par SIMS (voir Figure 8) montrent
que les profils de '*O et de D sont similaires. En effet, les coefficients de diffusion obtenus :

Dis, = 4,6 +0,9x 107 cm2.s! et D2y=52+12x 107 cm2.s™! sont trés proches.
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Figure 8 : Profils SIMS corrigés et ajustement des coefficients de diffusion des traceurs isotopiques au travers de la
couche d'oxyde en fonction de la profondeur : échantillon exposé a la deuxieme séquence en Hzlso (a) et en D,O (b).
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7, Dami2] Hamb3) ytilisent ce résultat pour émettre I"hypothése que le transport de

Jambon et a
I’hydrogene et de ’oxygene au travers de la couche d’oxyde se fait a travers la diffusion d’un
ion hydroxyde via les joints de grains de ’oxyde.

Le couplage des deux études présentées dans ce paragraphe a permis d’aboutir a I’écriture
d’un mécanisme impliquant le transport de I’hydrogene et de I’oxygene par un ion hydroxyde
permet de rendre compte du lien qui existe entre 1’absorption d’hydrogeéne et la cinétique

d’oxydation.
2.3. Bilan sur les mécanismes de formation des couches d’oxydes

Cette revue des différents mécanismes de corrosion des alliages inoxydables en milieu
primaire a permis de mettre en avant deux processus régissant la croissance de la couche
duplex. La couche externe est formée par un mécanisme de précipitation des cations dissous
dans le milieu, provenant d’un processus de diffusion au sein de la couche interne. La couche
interne est formée par diffusion anionique aux joints de grains de 1’oxyde. De plus, il est
possible que I’espéce diffusante responsable de la croissance de la couche interne soit un ion
hydroxyde. Ce mécanisme basé¢ sur la diffusion d’ions hydroxydes pourrait engendrer
I’absorption d’hydrogéne dans I’alliage évoquée par Kruska et al. ™™ dans le cas des aciers
inoxydables et mise en évidence par Jambon "™ pour les alliages a base nickel.

3. Parametres ayant un effet sur I'oxydation des aciers inoxydables
en milieu primaire

3.1. Effetde l’état de surface

De nombreux auteurs ont noté une influence de I’état de surface des aciers inoxydables
austénitiques sur leur oxydation dans 1’eau a haute température. Warzee et al. V631 [Wartd]
[Ware5] 5nt mené une étude consistant 4 exposer des échantillons ayant des états de surface
différents dus a des finitions différentes (poli, fraisé, rectifi¢,...) pendant des durées de 300,
1000 et 2000 h. Les essais ont été répétés plusieurs fois afin d’obtenir une moyenne
permettant d’étudier statistiquement la répétabilité des résultats obtenus. Ces derniers sont
résumés par les courbes présentées dans la Figure 9 et montrent que 1’échantillon poli
électrolytiquement se corrode beaucoup moins que les échantillons polis, fraisés et rectifiés. Il
est cependant difficile de différencier I’échantillon poli 600, fraisé voire méme rectifié¢ car les
points sont trés proches et aucune incertitude n’est présentée.
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Figure 9 : Cinétiques de corrosion obtenues sur un acier inoxydable dans I'eau a 300°C pour différentes finitions de
[War63]
surface .

Cette ¢tude a été reproduite sur le méme matériau mais exposé cette fois-ci a de la vapeur
d’eau a 400°C V¥4 [ effet de 1’¢lectro-polissage sur la corrosion s’est révélé bénéfique en
milieu aqueux alors qu’il est néfaste dans le cas de la vapeur d’eau a 400°C. Ces résultats
montrent qu’il y a un effet de I’écrouissage de surface et qu’il est difficile de comparer son
influence en comparant des résultats obtenus dans des milieux différents. Dans cette étude, la
vitesse de corrosion est mesurée par la quantité d’hydrogéne dégagée. Cependant, il peut étre
remarqué que ces ¢tudes ne prennent pas en compte la possibilit¢ que 1’hydrogeéne peut étre
piégé dans le métal et que les observations faites ici ne permettent pas de différencier les
effets de 1’état de surface sur la couche interne et sur la couche externe. De méme, Tapping et
al. ™% ont constaté une évolution de la densité des cristallites et de I’épaisseur totale
d’oxyde en fonction de 1’état de surface de 1’échantillon mais ne fait aucune remarque
concernant la couche interne. Stellwag °**® a noté une diminution du nombre de cristallites
sur les échantillons ayant subi un polissage é€lectrolytique. Il ajoute que I’épaisseur d’oxyde
peut varier entre 200 et 1500 nm en fonction de 1’état de surface initial de 1’échantillon sans
préciser s’il s’agit de I’épaisseur totale d’oxyde ou non.

Toutes ces observations témoignent du fait que 1’écrouissage et/ou la rugosité de surface
jouent un role sur la formation de la couche externe. Cependant, ces résultats ne permettent
pas de conclure quant a I’effet de I’état de surface sur la couche interne.
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[Cis12}. [Ghol3] it au contraire montré que 'augmentation de

Des ¢tudes plus récentes
I’écrouissage de surface engendrait une diminution de 1’épaisseur d’oxyde. En effet, Cissé et
al. 1'% ont comparé un échantillon de 304L poli miroir et un échantillon rectifié exposé en
milieu aqueux a 340°C pendant 500 h et ont observé un oxyde plus fin sur I’échantillon
rectifié. La surface des échantillons présentait une zone recristallisée plus importante dans le
cas des échantillons ayant une forte rugosité. L’auteur conclut que 1’augmentation de la taille
de la zone recristallisée a engendré un plus grand nombre de joints de grains favorisant
I’apport de chrome dans la couche interne et I’effet protecteur de cette couche. Ghosh [Ghot3] 5
lui aussi observé une diminution de 1’épaisseur d’oxyde formé sur un acier 304L exposé dans
I’eau a 300°C pendant 360 h ainsi qu’une augmentation de la teneur en Cr avec 1’écrouissage.
Il attribue la différence de comportement entre deux échantillons ayant des finitions
différentes a 1’apparition de martensite et de grains plus petits en surface lors de I’écrouissage.

D’apres ces résultats, deux traitements identiques (par exemple la rectification) peuvent avoir
un effet bénéfique ou néfaste dans certains cas. Ils montrent ainsi que les effets de
microstructure de surface sont complexes et restent encore mal compris.

3.2. Teneur enCr
Terachi " a étudié Ieffet de la teneur en Cr dans Ialliage sur ’oxydation des aciers en
milieu primaire. Pour cela, il fait varier la teneur en Cr entre 5 et 20 % massiques. Ces auteurs
constatent que 1’augmentation de la teneur en Cr dans I’alliage induit une augmentation de
celle-ci dans la couche interne comme le montre la Figure 10 indiquant la composition de la
couche interne apres 380 h d’exposition en milieu primaire a 320°C.

Ni Mo | 0

5% Cr
10% Cr

316SS (16%
20% Cr

40 60 80 100
Composition (at%)

Figure 10 : Composition chimique de la couche interne formée sur des aciers inoxydables contenant entre 5 et 20 %
massiques de Cr aprés immersion en milieu primaire pendant 380 h a 320°C [Ter08]

L’¢étude des couches d’oxydes formées sur ces aciers contenant entre 5 et 20 % massiques de
Cr a permis de montrer que la teneur en Cr dans I’alliage et dans 1’oxyde jouait un role sur :

- D’épaisseur totale d’oxyde formé (voir Figure 11-a) qui diminue avec 1’augmentation
de la teneur en Cr,

- la cinétique globale d’oxydation (voir Figure 11-b) qui est ralentie lorsque que la
composition en Cr dans 1’oxyde augmente,

- la densité des cristallites de la couche externe (voir Figure 12 ) qui diminue avec les
plus fortes concentrations en Cr.
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Figure 11 : (a) Effet de la teneur en Cr de l'alliage sur I'épaisseur du film d'oxyde formé apreés exposition en milieu
primaire pendant 380 h a 320°C, (b) Effet de la teneur en Cr dans I'oxyde sur le coefficient de diffusion du Fe (a 1200°C) et
sur la constante de vitesse parabolique (k) 2 320°C "%,
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Figure 12 : Images MEB de la surface des échantillons aprés 380 h d'exposition en milieu primaire a 320°C [Ter08]

Ces résultats sont en accord avec le role du Cr sur la passivation. En effet, 1’ajout de Cr
permet la formation d’une couche d’oxyde plus riche en Cr, plus compacte et plus protectrice
qui ralentira les processus de diffusion. Cette étude a permis de démontrer I’effet du Cr sur la
diffusion cationique gouvernant la formation des cristallites de la couche externe. Cependant,
aucun détail n’a ét¢ donné concernant 1’effet du Cr sur la diffusion de I’oxygene a travers la
couche d’oxyde interne et sur 1’épaisseur de la couche interne.

3.3. Orientation des grains
Soulas 5" 3 ¢tudié I’effet de I’orientation cristallographique des grains sur I’oxydation de
I’acier 316L en milieu primaire. Lors de ses travaux sur les premiers stades de I’oxydation des
aciers inoxydables austénitiques, deux orientations cristallines ont été étudiées: [111] et
[110]. Les analyses ont montré que 1’orientation des grains de 1’alliage n’avait pas d’effet sur
la steechiométrie et la structure de I’oxyde formé. Cependant, des différences d’épaisseur sur
la couche interne et sur la couche externe ont été observées.

Concernant la couche interne, Soulas °°'? propose que la différence soit due a I’énergie a

apporter afin d’obtenir un oxyde continu en relation d’épitaxie avec le métal sous-jacent. En
effet, ’énergie d’interface entre un grain d’oxyde et un grain de métal orienté¢ suivant la
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direction [111] est inférieure a celle d’un grain orienté [110]. La croissance latérale des nano-
grains d’oxyde (Figure 6 — étape 5) étant proportionnelle a 1’énergie d’interface, elle sera
favorisée sur les grains [111]. Le film continu d’oxyde sera ainsi formé plus rapidement sur
un grain d’orientation [111]. L’orientation cristallographique n’aura ensuite aucune influence
puisque 1’oxyde aura une croissance perpendiculaire jusqu’a obtention d’un monocristal
(Figure 6 — étape 6). Une fois le monocristal établi, la croissance de 1’oxyde est quasiment
nulle.

La croissance plus importante de la couche externe sur les grains [110] s’explique par un
temps de cristallisation de la couche interne plus lent permettant un apport de cations vers la
couche externe plus important. Jusqu’a 1’obtention d’une couche d’oxyde continue en
hétéroépitaxie avec le substrat, la croissance des cristallites sur les grains d’orientation [110]
sera favorisée par le retard de cristallisation de la couche interne.

Cette ¢tude montre que la structure cristalline des grains sous-jacents a une forte influence sur
la cinétique de croissance des oxydes dans les premiers stades d’oxydation.

3.4. Bilan: parametres ayant une influence sur I'oxydation des
aciers inoxydables en milieu primaire

Le paragraphe 3 a permis de voir I’influence des différents paramétres liés a 1’alliage pouvant
affecter la cinétique de croissance, la morphologie et I’épaisseur de la couche d’oxyde formé.
En effet, il a ét¢é montré que la teneur en Cr de 1’alliage, 1’orientation des grains et 1’état de
surface pouvait jouer un role sur les propriétés de 1’oxyde formé. D’apres les observations
présentées ici, les effets de 1’état de surface semblent encore assez mal compris. En effet, le
parametre « état de surface » est 1’addition de plusieurs caractéristiques telles que la rugosité,
I’écrouissage et les autres défauts (liés a I’implantation par exemple) qui peuvent influer de
maniere différente sur 1I’oxydation.

4. Effets d’irradiation sur les aciers inoxydables austénitiques

De facon générale, le vieillissement d’un matériau par irradiation va entrainer la création de
. , . Lem04 , A . . ,
plusieurs types de défauts microstructuraux ™ Ces défauts peuvent étre distingués par

leur mécanisme de formation :

- réaction nucléaire,
- interaction élastique,
- interaction inélastique.

En effet les réactions nucléaires peuvent engendrer des transmutations (modification du noyau
de I’élément) et la formation de gaz alors que les interactions élastiques vont aboutir a la
création de défauts ponctuels et les interactions de type inélastiques joueront un rdle sur la
diffusion des éléments métalliques par échauffement y. En conclusion, I’irradiation est
susceptible de modifier les propriétés microstructurales de 1’alliage ce qui peut entrainer des
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changements de certaines propriétés mécaniques ou de certains processus d’oxydation. Dans
cette partie, seuls les effets de I’irradiation sur la microstructure et 1’oxydation seront traités.

4.1. Microstructure

4.1.1. Défauts créés

Les interactions ¢lastiques se produisant lorsqu’un matériau est soumis a un flux de particules

. N , . , . .. Pok04
conduisent a la création de défauts ponctuels: des lacunes et des interstitiels %%,
L’agglomération, la recombinaison ou encore I’annihilation de ces défauts engendrent des

modifications structurales telles que :

- la formation de cavités : agglomérations de lacunes,

- la formation de bulles de gaz: accumulation de lacunes et d’atomes d’hélium
provenant des réactions nucléaires entre les neutrons et les atomes du matériau,

- la formation de « black dots » : amas de défauts ponctuels de petites dimensions (2-3
nm),

- la formation de boucles de dislocations: amas bidimensionnel de lacunes ou
d’interstitiels,

- la formation de fautes d’empilement dans les boucles d’interstitiels plus
communément appelées boucles fautées de Frank,

- I’¢limination des défauts pré-existants.

Ces agglomérats de défauts étant visibles par Microscopie Electronique en Transmission
[EdwO3a), [Edw03b]. [EHiOS], [Fuk98], [Fuk06], [Gan01], [Ja07]. [Pokod], [Lem14] (o o oo

(MET), de nombreux auteurs
intéressés a la caractérisation des défauts créés dans un acier inoxydable par irradiation. La
Figure 13 montre les différents types d’évolutions microstructurales observés apres

irradiation. Il est aujourd’hui admis que les black dots sont en fait de petites boucles de Frank
[Edw03a], [Pok04]

R " 20nm " R )
Figure 13 : Image MET montrant les défauts microstructuraux créés par irradiation d’un acier inoxydable A) cavités ou
bulle de gaz — 304°C *“%**1 B) houcles de dislocations — 360°C ™" ¢) black dots — 330°C %4,

La plupart des auteurs s’accordent a dire qu’ils observent des boucles de dislocations et des

cavités quel que soit le type d’irradiation effectué (proton, neutron) [F4W03al [Ew03b]. [EG08]. [Fuk9s],

[Fuk06], [Gan97], [Gan01], [Jia07], [Pok04], [Lem14]
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Etienne ez al. " confirment que le méme type de défauts est observé sur une vis provenant

des composants internes de la cuve d’un réacteur aprés 17 ans en service. Cette étude prouve
que les défauts créés lors de ’irradiation en réacteur peuvent étre simulés par des irradiations
aux protons. Des travaux ont été dédiés a la comparaison entre I’irradiation aux neutrons et
aux protons. En effet, Gan et Was (901} W30 go sont intéressés aux différences entre les
irradiations réalisés avec des neutrons et avec des protons afin de vérifier que les irradiations
aux protons peuvent rendre compte des irradiations aux neutrons des réacteurs. Les résultats
obtenus montrent une tendance identique en termes de ségrégation, de taille et de densité de
défauts créés pour les deux types d’irradiation (neutron et proton). La Figure 14 montre que
quelques différences entre les irradiations neutrons et protons concernant la distribution des
boucles de dislocations apparaissent lorsque la dose augmente.
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Figure 14 : Comparaison de la distribution des boucles de dislocations sur des échantillons d’aciers inoxydables irradiés
jusqu'a 5 déplacements par atome (dpa) (acier 304 a gauche et 316 a droite).
Ces études indiquent qu’une irradiation aux protons peut simuler (méme si certaines
différences existent concernant la distribution ou la taille des défauts) les défauts créés par
une irradiation aux neutrons.

Cette synthése concernant les effets de I’irradiation sur 1’alliage a permis de faire un bilan des
défauts pouvant tre créés par implantation. Le paragraphe suivant sera consacré aux effets de
la diffusion de certains de ces défauts.
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4.1.2. Ségrégation et précipitation

La diffusion des défauts ponctuels (lacunes et interstitiels) peut conduire a des phénomenes de
ségrégation induite par irradiation (RIS de 1’anglais : Radiation-Induced Segregation). La
diffusion des défauts ponctuels créés lors de I’irradiation pourra entrainer certains éléments
d’alliage vers des puits de défauts ponctuels (dislocations, joints de grains, surface). Ainsi, des
ségrégations pourront étre observées dans les puits ou les défauts se seront annihilés.

[Reh83], [Brug9]

Deux mécanismes sont proposés pour expliquer les interactions défaut/soluté

jouant un réle dans la RIS :

- L’effet kirkendall inverse : mécanisme lacunaire (Figure 15 — a gauche),
- Le mécanisme d’association d’interstitiel (Figure 15 — a droite).

Inverse Kirkendall Segregation Interstitial Association Segregation

Vacancy migration to boundaries prompts

Self interstitials drag undersized
preferential depletion of fast diffusing solutes

solutes (Si, P} to boundaries causing

. . :
5 and enrichment of slow diffusing solutes g uphill diffusion and enrichment
B . £
= A Slow Diffusing = Back Diffusion
g Solutes (Ni) g +— @@ Cphlk
= _— F: i i g \
) . ast Diffusing =) [ .
S Solutes (Cr, Fe) 0 Uphill diffusion
: |, -Bbu 2
': -
3 =
i) [}
& &

Irradiation Defects / Irradiation Defects
(Vacancies) (Interstitials)

Distance from Grain Boundary Distance from Grain Boundary

Figure 15 : Représentations schématiques montrant les flux de défauts et d'éléments d'alliages pour deux mécanismes de
RIS différents %,

Dans le cas d’'un mécanisme de type lacunaire, les ¢léments qui diffusent plus lentement
induisent un enrichissement aux joints de grains alors que les ¢léments qui diffusent
rapidement engendrent un appauvrissement. Pour le mécanisme d’association mettant en jeu
des interstitiels, ce sont les interactions entre un petit atome de soluté (Si, P) et un interstitiel
qui provoquent des phénomeénes de RIS.

[EdwO3b], [Fuk98], [Fuk06], [Jia07], [Bru99] qui ont

Ces phénomenes ont été observés par plusieurs auteurs
noté, comme le montre la Figure 16, un enrichissement en nickel ainsi qu’un appauvrissement
en chrome aux joints de grains de 1’alliage. Certains d’entre eux, observent un enrichissement
[Edw03b]. [Fuk06]. [Bru%9) ot y1 appauvrissement en fer F™%** ou en molybdéne [F*0¢,

ont observé des agrégats enrichis en nickel et silicium dans des

en silicium
Etienne et al.
¢chantillons ayant subi 17 ans de service en réacteur.

[Ei08]
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Figure 16 : Profil de composition mesuré par MET prés d'un joint de grain sur un acier inoxydable a) non irradié b) irradié

en condition RE

p [Fukos]

La plupart des auteurs observent le méme type de modifications structurales dans le cas des
aciers inoxydables sous irradiation. Cependant, il est important de noter qu’il existe des
différences en termes de densité de défauts. Les différents paramétres pouvant influencer ces
évolutions seront traités dans le paragraphe suivant.

4.2.

4.2.1. Température

Parametres influencant sur les défauts créés par irradiation

Les mécanismes de diffusion étant des phénomeénes activés thermiquement, il est possible
que la température puisse jouer un rdle sur les changements microstructuraux présentés

dans le paragraphe 4.1.

En effet, une évolution de la RIS a été observée : ’augmentation de la température a
engendré une augmentation de I’enrichissement en Ni et de 1’appauvrissement en Cr aux
joints de grains [Fuk00] [ 4 Figure 17 représente I’évolution de I’appauvrissement en Cr en

fonction de la température d’irradiation.

25
20
15
10

5

Concentration (wt%)

0 1

Figure 17 : Profil de concentration du Cr au joint de grains d’un acier inoxydable austéntitique a différentes températures

[Fukoo]
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Gan a, quant a lui, noté¢ une augmentation de la taille des boucles de dislocations et des
cavités ainsi qu’une diminution de leur densité avec I’augmentation de la température
d’irradiation [9*"7- 521 13 Figure 18 met en évidence cette évolution en fonction de la
température dans le cas des cavités.

7 50
10 L B L L L B L | E
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Figure 18 : Evolution de la densité et la taille des cavités en fonction de la température d’irradiation [Gan01]

4.2.2. Dose

Certaines ¢tudes ont porté sur 1’évolution de la ségrégation et des défauts lors de I’irradiation
en fonction de la dose recue. En effet, ’énergie ou le nombre d’ions implantés peuvent jouer
un role sur les défauts créés. Plusieurs auteurs P99k [Gan0ll [Edw03al o0 000rdent & dire que
I’augmentation de la dose induit une augmentation de la taille et de la densité des cavités (cf.
Figure 19) et des boucles de dislocations (cf. Figure 20) jusqu’a une certaine dose a partir de
laquelle la densité et la taille de ces défauts n’évoluent plus.

4 30 . . , ,
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Ref. [15] ] [ |
O
3b o .
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ER 1 3
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Figure 19 : Evolution de la densité et la taille des cavités en fonction de la dose d’irradiation [Gan0a]
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Figure 20 : Evolution de la densité et la taille des boucles de dislocations en fonction de la dose d’irradiation. Irradiation
réalisée avec des neutrons a une température de 275°C [Edwo3]

La Figure 21 représente 1’évolution de la ségrégation (différence entre la composition de la
matrice et du joint de grain en pourcentage massique) en fonction de la dose d’apres les
résultats obtenus par Fukuya en 2006. Elle montre que I’appauvrissement en Cr ainsi que
I’enrichissement en Ni augmentent avec la dose et se stabilisent a partir d’environ 10 dpa.
Apres cette dose, les évolutions de compositions aux joints de grains semblent se stabiliser a
+10 % massique pour le Ni et -5 % massique pour le Cr.

15

10
< e Cr
E 5 Enrichissement .
c et N
2
=
)
X 0
éﬂ \l/ Appauvrissement

-5 R

-10

0 20 40 60 80

Dose (dpa)

Figure 21 : Evolution de la ségrégation aux joints de grains d'un acier 316L irradié par des neutrons a des températures
comprises entre 290 et 325 °C en fonction de la dose (données : [F”k%]).

Gan et Bruemmer (027} (B9

avaient déja fait le méme type d’observations concernant la
teneur en chrome. De méme que pour la taille et la densité des boucles, la ségrégation aux

joints de grains n’évolue plus beaucoup a partir d’une certaine dose.
4.2.3. Fluence

La dose implantée ne prend pas en compte la durée pendant laquelle I’échantillon a été soumis
a un flux de particules. Or, on peut penser que deux échantillons ayant regu la méme dose en
1 heure ou 1 journée ne présenteront pas la méme microstructure d’irradiation. C’est pour
cette raison que Xu ef al. ont étudié 1’effet de la fluence sur les évolutions microstructurales.

47



Chapitre I : Etat de I’art

Ils ont observé une augmentation de la taille et de la densité des boucles de dislocations avec
la fluence ***¥,

La premicre partie de ce paragraphe a permis de rappeler le role de 1’irradiation sur la
microstructure d’un acier inoxydable ainsi que les parameétres pouvant influencer les défauts
créés lors de I’implantation. La derniére partie de ce paragraphe a pour but de faire un état des
lieux des travaux ayant étudié le role de I’irradiation d’un matériau sur sa corrosion.

4.3. Effets del'irradiation sur les processus de corrosion

Jusqu’a maintenant, peu d’études ont été consacrées aux effets de 1’irradiation sur la corrosion
des aciers inoxydables en milieu primaire des réacteurs a eau sous pression.

Agaev et al. A8

inoxydable en présence de vapeur d’eau a 400°C. La comparaison des cinétiques d’oxydation
entre un échantillon pré-irradié par un rayonnement gamma (dose: 0,70 Gy/sec) et un
échantillon non irradié est présentée dans la Figure 22.

se sont intéressés aux effets de I’irradiation sur 1’oxydation d’un acier

m, 1073, g
14

1.2 4 a
1.0 A
0.8+
0.6 1
0.4 4
0.2 1

0 50 100 150 200 250 1. min

Figure 22 : Etude de la cinétique de corrosion d'un acier inoxydable pré-irradié (2) ou non (1) puis oxydé thermiquement
3 400°C en présence de vapeur d’eau &%

D’apres ce résultat, la vitesse d’oxydation est plus importante lors des premiers instants pour
I’échantillon irradié au rayon gamma.
Nemoto et al. Nm®!

\

ont étudié I'effet de I’implantation simultanée de Ni**, H" et He?" a
différentes températures sur la corrosion d’un acier inoxydable Fe-18Cr-12Ni exposé a 25°C
dans un milieu aqueux contenant HSOy4 (0,5 mol.L™") et KCN (0,01 mol.L™") et concluent que
I’augmentation de température ou de la dose d’implantation augmente la vitesse de corrosion
(voir Figure 23).
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Figure 23 : Effet de la dose et de la température d'irradiation sur la vitesse de corrosion d'un acier inoxydable [Nem0S]

Aprés implantation d’ions argon, Cano et al. '“° ont observé une augmentation du rapport

Cr/Fe dans I’oxyde formé sur les aciers 304 et 430 en milieu NaCl a température ambiante
ainsi qu’une augmentation de la résistance a la corrosion (voir Figure 24).

o]

non-implanted N Ar Si
Implanted Element

Figure 24 : Résistance de polarisation (Rp) pour un échantillon d'acier inoxydable
304 non implanté ou implanté aux ions N, Ar ou Si et exposé en milieu NaCl [Can06]

Ces ¢études montrent que I’irradiation peut jouer un role important (bénéfique ou néfaste) sur
la corrosion des aciers inoxydables. Cependant, les milieux étudiés dans ces travaux sont trés
différents du milieu primaire a 325°C et il a ét¢é montré dans le § 4.2 que de nombreux
parametres peuvent influencer I’irradiation comme 1’élément implanté, la dose ou encore la
température d’implantation. Les effets de I’irradiation sur la corrosion des aciers inoxydables
en milieu primaire des REP constituent donc un théme de recherche peu traité.

Per13], [Wanl3 e cch A : i
[Perl3). [Wanl3] go sont intéressés a ce sujet. Perrin et

Il n’y a que récemment que certains auteurs
al. ont comparé un échantillon non implanté a un échantillon implanté aux protons exposés
pendant 600 a 1000 h en milieu primaire a 325°C et 155 bars. Ils ont observé que ’irradiation

n’avait aucun effet sur la morphologie duplex de la couche d’oxyde formée. Cependant, les
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défauts créés en surface lors de I’implantation ont modifi¢ la densité des cristallites de la
couche externe comme le montre la Figure 25. Selon ’auteur, les défauts liés a I’implantation
pourraient jouer le réle de site de germination et augmenteraient ainsi la densité de cristallites
en surface.

Figure 25 : Comparaison de la surface des échantillons d’acier 316L exposés en milieu primaire a 325°C par MEB a) non

o .z . . s Per13
irradié b) irradié aux protons "*™%!,

Des expériences en double séquence ont été menées afin de déterminer le coefficient de
diffusion de I’oxygene pour les deux échantillons. Les coefficients de diffusion obtenus :
5.10" cm2.s™ pour I’échantillon implanté protons et 3.107° cm2.s™ pour 1’échantillon non
implanté montrent que I’oxygene diffuse plus rapidement au sein de la couche d’oxyde formé
sur I’échantillon non implanté. L’auteur émet 1’hypothése que les défauts d’implantation
pourraient accélérer la diffusion du chrome dans 1’alliage et permettraient ainsi de former une
couche d’oxyde plus riche en chrome et plus protectrice.

Wang et al. ™V*) ont développé une cellule de corrosion sous haute pression et haute

température afin qu’elle puisse étre mise en place directement sur la ligne d’un accélérateur et
ainsi permettre une irradiation in-situ. Cette étude a montré que la radiolyse de I’eau et
I’irradiation de I’échantillon par des protons engendraient une augmentation du potentiel
¢électrochimique de 1’acier en milieu primaire.

4.4. Bilan: effets de I'irradiation sur les aciers inoxydables

La premicre partie de ce paragraphe est récapitulée dans la Figure 26 qui présente I’ensemble
des défauts pouvant étre créés lors de I’irradiation d’un acier inoxydable austénitique. Tous
les défauts sont présentés sur le méme schéma bien qu’ils ne puissent étre imagés en méme
temps. Ce schéma rappelle que des boucles de dislocations, des cavités, des black dots et des
dislocations peuvent €tre créés sous irradiation et que des phénomenes de ségrégation aux

joints de grains peuvent avoir lieu (enrichissement en Cr et Mo et appauvrissement en Ni et
Si).
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Figure 26 : Schéma représentant les défauts créés lors de l'irradiation d'un acier inoxydable austénitique,
d'apres les résultats de la littérature.

Dans la deuxiéme partie de ce paragraphe ont ét¢ évoqués les différents parametres
(température, dose, fluence) qui pouvaient modifier la taille et/ou la densité¢ des défauts et
¢galement accentuer les phénomenes de ségrégation.

Les travaux présentés dans la troisiéme partie montrent que I’irradiation a un effet sur la
corrosion sans pour autant expliquer son rdéle sur les propriétés des oxydes formés, la
cinétique et le mécanisme d’oxydation.

5. Conclusion : objectifs et démarche

L’état de I’art concernant la corrosion des aciers inoxydables austénitiques en milieu primaire
et les effets de I’irradiation présenté¢ dans ce chapitre a permis de dégager les principaux
objectifs et le protocole a mettre en ceuvre dans cette étude.

Cette revue bibliographique est divisée en deux parties bien distinctes : I’oxydation et
I’irradiation des aciers inoxydables.

L’¢étude de I’oxydation des aciers inoxydables austénitiques en milieu primaire a abouti a
plusieurs conclusions :

- la couche d’oxyde formée en milieu primaire sur un acier de type 316L a une structure
de type duplex composée de cristallites riche en Fe et d’une couche interne protectrice
enrichie en Cr,

- les deux couches ont une structure de type spinelle,

- la couche interne se forme par diffusion anionique aux joints de grains de I’oxyde
alors que la couche externe se forme par diffusion cationique a travers la couche
interne.

En ce qui concerne ’irradiation d’un acier de type 316L, les conclusions sont les suivantes :

- les défauts créés sont des lacunes et des interstitiels qui peuvent par interaction former
des cavités, des boucles de dislocations, engendrer des phénomenes de ségrégation ou
encore s’annihiler ;

- de nombreux paramétres influencent les défauts créés : la dose, la température, la
fluence.
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Tres peu de travaux sont relatifs a I’effet de 1’irradiation sur les mécanismes de corrosion des
aciers inoxydables en milieu primaire des REP. Ainsi, ’objectif de ce travail est de mieux
comprendre le mécanisme d’oxydation et le réle des défauts d’irradiation sur ce dernier
appliqué au cas d’un acier inoxydable de type 316L exposé au milieu primaire.

Dans un premier temps, 1’étude sera consacrée a la caractérisation des défauts générés dans
I’alliage par différents types d’implantation. En effet, il a été montré dans ce chapitre (§ 4)
que de nombreux paramétres d’implantation pouvaient modifier la nature ou la densité des
défauts crégs B9 [Gan0ll [EdwO3al 15 caractérisation des défauts créés par les différentes
implantations réalisées dans cette étude est donc indispensable. De plus, elle permettra de
comparer les défauts générés par ces implantions a ceux produits lors d’une irradiation aux
neutrons et ceux de la microstructure des échantillons de référence non implantés.

Dans un deuxiéme temps, 1I’oxyde formé sur chaque catégorie d’échantillon aprés exposition
en milieu primaire a 325°C sera caractérisé en termes de morphologie, de structure et de
nature des couches formées. L’intérét de cette partie est de comparer les oxydes formés en
fonction de chaque type d’implantation. Perrin et al. **""*! avaient noté un effet des défauts sur
la morphologie de la couche externe. Il semble donc nécessaire d’étudier I’effet des défauts
présents dans le substrat sur les propriétés de I’ensemble de 1’oxyde formé et pas uniquement
sur les cristallites de la couche externe.

Agaev et al. %) ont montré que I’implantation pouvait jouer un réle sur la cinétique
d’oxydation dans le cas d’un acier inoxydable exposé a 400°C a de la vapeur d’eau et irradi¢
aux rayons gamma. L’objectif de la troisiéme partie est donc de déterminer la cinétique
d’oxydation pour chaque type d’échantillon de 316L exposé¢ en milieu primaire a 325°C en
¢valuant I’épaisseur de la couche d’oxyde formée apres différentes durées d’exposition afin
d’étudier I’effet des défauts d’implantation sur la cinétique d’oxydation.

La derniére partie sera consacrée a I’étude du mécanisme d’oxydation et de diffusion a travers
la couche d’oxyde. Vu les résultats récents de Jambon et al. "™ a3l e transport de
I’oxygeéne et de ’hydrogéne a travers I’oxyde sera étudi¢ afin de mettre en évidence un
éventuel lien entre I’absorption d’hydrogene et I’oxydation. De plus, I’étude de I’absorption
d’hydrogeéne par D’alliage permettra de confirmer ou infirmer, a une échelle plus
représentative d’un phénoméne de corrosion généralisée, les résultats obtenus par Kruska et
(Krull] har Sonde Atomique Tomographique (SAT), et mettant en évidence une prise
d’hydrogeéne concomitante au phénomene de corrosion. De méme que pour les trois premieres
parties, 1’¢étude de la diffusion sera également effectuée sur un échantillon implanté afin de
déterminer le role des défauts sur les processus de transport au sein de la couche interne.

al.

Le choix du matériau et sa caractérisation, les conditions d’implantation, le déroulement des
essais de corrosion ainsi que les techniques de caractérisation seront présentés dans le chapitre
suivant.
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L’objectif de ce chapitre est de présenter la composition chimique et la microstructure du
matériau étudi¢ ainsi que la préparation des échantillons et les conditions expérimentales
mises en ceuvre lors des essais de corrosion. Les techniques de caractérisation microscopiques
et macroscopiques utilisées pour la description du matériau a 1’état initial et aprés oxydation
seront également présentées.

D’un point de vue expérimental, le milieu et les matériaux ont été choisis de fagon a
représenter le mieux possible les conditions de fonctionnement des réacteurs a eau sous
pression. En ce qui concerne 1’étude de I’effet de ’irradiation, différents types de défauts ont
¢été créés dans le matériau par implantation d’ions avant oxydation.

La premicre partie de ce chapitre décrira I’alliage étudié, sa microstructure initiale et sa
préparation en vue des essais de corrosion.

La deuxieéme partie présentera les conditions d’essais et les moyens expérimentaux utilisés
pour la réalisation des tests en milieu primaire.

La derniére partie concernera les techniques d’investigation mises en jeu pour étudier les
mécanismes, la cinétique d’oxydation et les caractéristiques des oxydes formés (morphologie,
structure, composition,...).

1. Matériaux

Dans les réacteurs a eau sous pression, la plupart des composants internes de la cuve sont
fabriqués en aciers inoxydables austénitiques a basse teneur en carbone : c’est pour cette
raison que nous avons choisi de travailler sur un acier de type 316L.

La composition de D’acier étudié est présentée dans le Tableau 3 et comparée aux
spécifications RCC-M [AF®] (Rggles de Conception et de Construction des matériels
Meécaniques des ilots nucléaires REP). La composition du matériau choisi est donc en accord
avec les normes a respecter pour les matériaux utilisés dans le cadre de la fabrication des
composants internes des cuves des réacteurs a eau sous pression.

Tableau 3 : Composition chimique (% massique) de la barre de 316L étudiée. Comparaison avec les normes a respecter
lors de I'utilisation de ces matériaux en centrale nucléaire.

Fe Cr Ni Mo |Mn | Cu| Si | Co N P C S
316L Bal. 16,6 10,2 22118104103 0,1 ]| 0,06 0,03 0,03 0,03
Norme Bal. 16-18 10-14 | 2-3 | <2 <1 0,045 | <0,03 | <£0,03

1.1. Echantillons de référence

1.1.1. Mise en forme

Les échantillons de 316L sont découpés par é€lectroérosion dans une barre de 35 mm de

diameétre aux dimensions suivantes : 20 x 10 x 2 mm°.

Les arétes des plaquettes sont polies au papier abrasif SiC de grade 400 afin d’enlever toutes
les traces liées a la découpe. Le polissage des faces a été effectué en plusieurs étapes figurant
dans le Tableau 4. Ce polissage permet d’obtenir un état de surface poli miroir caractérisé par
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une tres faible rugosité (R,) estimée par interférométrie a (13 = 2) nm. Les échantillons sont
ensuite rincés a 1’éthanol et a I’eau puis séchés a I’air comprimé. L’ensemble des échantillons
ont été polis de manicre identique afin de limiter 1’influence d’effets « parasites » liés a des
évolutions de rugosité sur les phénomenes de corrosion (cf. Chapitre 1 § 3).

Tableau 4 : Etapes de polissage réalisées pour la préparation des échantillons d’acier 316L : durée et granulométrie.
Suspension Silice
diamantée | colloidale
Granulométrie | 400 800 | 1200 | 2400 |3um | 1 pum | 0,04 um
Durée (min) 4 4 4 4 4 4 10

Papier abrasif SiC

Une partie des échantillons a été dorée afin de marquer la surface et de séparer les deux
couches d’oxyde formées sur ces aciers. L’intérét et les propriétés de ce dépot seront
présentés dans le chapitre consacré a I’étude de la cinétique d’oxydation (Chapitre 4).

1.1.2. Microstructure

Apres polissage d’un échantillon, une attaque électrochimique en milieu acide oxalique
(pendant 30 secondes a 1,5 V) a été effectuée afin d’étudier la microstructure de 1’alliage. La
Figure 27 montre ainsi une image de I’échantillon aprés cette attaque obtenue au microscope
optique. Cette micrographie a permis d’évaluer la taille de grains de cet alliage a environ 20
um. La présence de précipités qui apparaissent en noir sur la Figure 27 peut également étre
notée.

o]

Figure 27 : Observation au microscope optique de la microstructure de I'acier 316L de référence apres polissage et
attaque électrolytique.

La microstructure de I’échantillon de référence a également été caractérisée par MET afin de
pouvoir visualiser les évolutions apres traitement thermique ou aprés implantation. En effet,
les défauts formés lors d’une implantation (cf. chapitre 1, § 4.1.1) sont visibles uniquement en
microscopie ¢lectronique en transmission : il est donc nécessaire de réaliser le méme type
d’observation pour 1’échantillon de référence. Les détails concernant cette technique
d’analyse seront présentés dans le paragraphe 3 de ce chapitre. La Figure 28 montre que 1’état
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de référence présente un grand nombre de défauts structuraux : dislocations (Figure 28-a),
fautes d’empilements (Figure 28-b) et macles (Figure 28-c).

Figure 28 : Observations MET d’un acier 316L de référence en mode STEM -champ clair (a) et en champ sombre (b) et (c)
montrant un réseau de dislocations dense (a), des fautes d'empilement (b) et des macles (c).

L’image en champ clair de la Figure 28-a montre un réseau dense de dislocations ainsi que
des macles d’élaborations. L’image en champ sombre de la Figure 28-b révele des fautes
d’empilement qui apparaissent comme des petits segments blancs et qui mesurent entre 50 et
150 nm. La Figure 28-c permet de visualiser en champ sombre les macles de déformation. Les
macles d’¢laboration sont liées a la fabrication de la coulée alors que les macles de
déformation peuvent étre liées a la mise en forme de la matiére comme le laminage. Ces deux
types de macles se différencient principalement par leur taille: en effet, les macles
d’¢laboration sont trés larges, de 1’ordre du micrométre, alors que la taille des macles de
déformation est plutdt de 1’ordre de la dizaine de nanomeétre. La présence d’un grand nombre
de macles peut s’expliquer par une énergie de fautes d’empilement faible dans le cas des
aciers 316L (F1208- IMSO8] ot har yun état non hypertrempé.

Une partie des échantillons de référence a subi un traitement thermique afin de diminuer la
densité de défauts présents. Une autre fraction des échantillons de référence a été implantée
avant oxydation afin de créer des défauts dans la matrice et de simuler les défauts pouvant
étre créés lors de ’irradiation d’un matériau.

La Figure 29 présente les différents traitements effectués a partir des échantillons de
référence.
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Figure 29 : Récapitulatif et intérét des traitements effectués sur une partie des échantillons de référence.

La microstructure des échantillons ayant subi un traitement sera évoqué dans les paragraphes
1.2, 1.3 et 1.4 chacun étant consacré a un type d’échantillon.

1.2. Echantillon traité thermiquement

1.2.1. Préparation des échantillons

Afin de réaliser le traitement thermique, des tranches de 3 mm d’épaisseur ont été¢ découpées
dans la barre de 316L de diametre 35 mm (cf. § 1.1). Ces échantillons ont subi un traitement
thermique a 1050°C pendant deux heures, suivi d’une trempe a I’eau et d’un revenu de 15 h a
300°C. Des plaquettes de 20 x 10 x 2 mm’ ont ensuite été découpées par électroérosion dans
les disques de 3 mm d’épaisseur et polies de la méme facon que les échantillons références.

1.2.2. Microstructure

La Figure 30 présente une image obtenue par microscopie optique d’un échantillon traité
thermiquement apres attaque €lectrochimique en milieu acide oxalique pendant 30 secondes a
1,5 V. Cette observation a permis de montrer que le traitement thermique avait engendré un
grossissement de la taille des grains qui est estimée a 100 um a comparer a 20 pm, mesurés
avant traitement comme indiqué § 1.1.2.

Figure 30 : Observation au microscope optique de la microstructure des échantillons traités thermiquement apres
polissage et attaque électrochimique.
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Des observations MET ont également été effectuées sur ce type d’échantillon. La Figure 31 et
la Figure 32 montrent que malgré le traitement thermique, la densité de dislocations en
surface reste importante mais qu’elle diminue avec la profondeur. Une réduction de la densité
de fautes d’empilement avec la profondeur a également été notée (Figure 32). Ces
observations permettent de mettre en évidence que le traitement thermique conduit a une
diminution de la densité de défauts avec la profondeur.

Figure 31 : Image MET en mode champ clair montrant le réseau de dislocations se trouvant a la surface de I'échantillon
traité thermiquement apres polissage.
o R ;o i

Figure 32 : Observations MET de I'acier 316L traité thermiquement en mode champ clair ((a), (b)) et champ sombre ((c),
(d)) permettant de visualiser respectivement les dislocations et les fautes d'empilement en surface de I'échantillon ((a),
(c)) et plus en profondeur ((b), (d)).
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Cette série d’échantillons traités thermiquement nous permettra par comparaison avec 1’état
de référence, d’étudier I’effet des défauts métallurgiques liés a 1I’écrouissage sur la structure
des couches d’oxydes et la cinétique d’oxydation.

1.3. Echantillon implanté Xe

1.3.1. Conditions d'implantation

La démarche adoptée dans cette étude consiste a générer des défauts par implantation d’ions
dans un métal avant de I’oxyder. L’intérét de I’implantation est qu’elle évite I’activation du
matériau tout en créant des défauts similaires a ceux pouvant étre créés lors de I’irradiation.
La caractérisation de la microstructure créée lors de I’implantation va donc étre importante
afin de la comparer a celle des aciers irradiés et d’expliquer le réle des défauts sur I’oxyde
formé.

Une partie des échantillons de référence a subi une implantation d’ions xénon apres découpe
et polissage. Le choix d’un ion lourd a été fait de facon a créer un fort taux de dommages
balistiques en surface du matériau. Cette implantation a été effectuée a 1’Institut de Physique
Nucléaire de Lyon (IPNL) avec une ¢énergie de 240 keV. Le nombre d’ions implantés est
estimé a 2 x 10'® at.cm™. Des simulations ont été réalisées afin d’évaluer la profondeur
affectée par I’implantation et la distribution des lacunes créées. Ces calculs effectués avec le
logiciel de simulation SRIM pour I’'implantation d’ions xénon a 240 keV dans un alliage de
type 316L sont présentés dans la Figure 33. Ce logiciel basé sur la méthode Monte-Carlo
permet d’obtenir, par un calcul purement balistique, la distribution des ions et des défauts en
fonction de la profondeur. Ces résultats indiquent une profondeur affectée d’environ 80 nm
pour des ions xénon ayant une énergie de 240 keV.
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Figure 33 : Résultats des calculs SRIM présentant la distribution des lacunes créées et des ions Xe implantés dans un acier
de type 316L avec une énergie de 240 keV en fonction de la profondeur.

1.3.2. Microstructure

La taille de grains a été révélée par une attaque électrochimique (décrite dans le 1.1.2.) et
aucune évolution n’a été notée. La microstructure de 1’échantillon a ensuite été étudiée par
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MET. Plusieurs observations ont été effectuées afin de déterminer la profondeur affectée par
I’implantation, les défauts créés (boucle de Frank, cavités, black dots) et d’autres éventuelles
modifications du métal pouvant étre liées au bombardement par les ions xénon.

La Figure 34 (a) révele un oxyde d’environ 20 nm d’épaisseur en surface : cet oxyde n’étant
pas présent sur les échantillons non implantés, sa formation a été attribuée a un échauffement
de I’échantillon lors de I’implantation. En effet, la température de 1’échantillon n’est pas
controlée lors de I’implantation et I’interaction entre le flux de particules et I’échantillon peut
engendrer son échauffement. La Figure 34 (a) montre également une bande d’environ 90 nm
qui semble différente du reste du métal (plus claire sur I’image) : d’apres les calculs SRIM
(cf. paragraphe 1.3.1 de ce chapitre) elle correspond a la zone affectée par I’implantation. De
plus, la Figure 34 (b) montre que le profil d’ions xénon obtenu par analyse EDS au MET et
celui calculé par SRIM sont similaires. Ces observations MET indiquent une bonne
corrélation entre les résultats obtenus par la simulation avec le logiciel SRIM et les résultats
expérimentaux. Cette partie modifiée par I’implantation semble divisée en 2 zones sur la
Figure 34 (a) : une premicre d’environ 40 nm avec des défauts clairs et de petites tailles et une
deuxiéme d’environ 50 nm ou ces défauts semblent absents.
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Figure 34 : (a) Image MET de I'échantillon implanté par des ions xénon a une énergie de 240 keV avant exposition au
milieu primaire : visualisation de la profondeur affectée par I'implantation, (b) Comparaison entre le profil des ions
xénon d'apreés le calcul SRIM (vert) et celui obtenu expérimentalement par analyse EDS au MET (bleu).

Des images MET ont été effectuées en sous-focalisant et en sur-focalisant le faisceau afin de
pouvoir visualiser les cavités [Edi73] (cf. Figure 35) qui peuvent apparaitre lors de 1’irradiation
d’un matériau. Elles apparaissent en blanc ou en noir lorsque le faisceau est respectivement
sous-focalis¢ ou sur-focalisé. La concordance entre ses tdches obtenues dans ces deux
conditions de focalisation permet de confirmer la présence de cavités.
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Figure 35 : Image MET sous-focalisée (a) et sur-focalisée (b) permettant de visualiser les cavités de I’échantillon implanté
xénon a 240 keV.
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Figure 36 : Evaluation du contraste de |I'image permettant de déterminer la taille moyenne des cavités.

La présence de cavités d’une taille moyenne de 3 nm a ainsi pu étre démontrée. La taille des
cavités a été estimée par une différence de contraste comme le montre la Figure 36.
Cependant, elles ne sont visibles que sur une portion de la profondeur affectée par
I’implantation : la partie supérieure de cette zone (40 nm). Cette ¢épaisseur semble
correspondre a la zone dans laquelle I’essentiel des lacunes s’est formé d’apres le logiciel
SRIM (cf. Figure 33 ). En effet, plus la quantité de lacunes est importante plus la probabilité
de créer une cavité est grande. Ainsi la zone comprenant une grande quantité¢ de lacunes
(d’apres le calcul SRIM) peut étre corrélée a celle contenant des cavités dans les images
MET. Aucune macle ni faute d’empilement ne sont présentes dans la zone affectée par
I’implantation alors que 1’on pouvait en observer a la surface de I’échantillon avant
implantation. Le bombardement par les ions xénon a donc engendré une réorganisation du
réseau sur une bande d’environ 90 nm de profondeur. Aucune boucle de Frank n’a été
observée dans cette zone de I’échantillon. Les observations effectuées par microscopie
¢électronique en transmission ont permis de visualiser la microstructure résultant de
I’implantation. Des cavités ainsi qu’une zone affectée par l’implantation ont pu étre
observées. En revanche, aucune boucle de Frank, aucune macle et aucune faute d’empilement
n’a été visualisée dans cette zone.

1.4. Echantillon implanté H
1.4.1. Conditions d'implantation

Une autre fraction des échantillons de référence a subi une implantation d’ions protons apres
découpe et polissage. Le choix d’un ion plus léger a été fait de fagon a :
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- avoir un comportement qui se rapproche plus des neutrons,
- créer une densit¢é de dommages plus faible dans le matériau (comparé au cas
précédent),
- affecter une profondeur plus grande que dans le cas des ions lourds (pic de lacunes
choisi a 1 um de profondeur).
Cette implantation d’ions protons a ¢té réalisée a ’IPNL. La quantité de lacunes créées ne
pouvant égaler celle produite par I’implantation d’ions xénon, I’intensité du courant a été
maximisée : 25 pA et la durée d’irradiation a été choisie a 30 minutes : le nombre d’ions
implantés dans ces conditions est alors estimé & 2,8 x 10" at.cm™. La Figure 37 présente les
résultats des calculs effectués avec le logiciel de simulation SRIM pour I’implantation d’ions
protons a 230 keV dans un alliage de type 316L. Ces résultats indiquent une profondeur
affectée d’environ 1,2 um pour ce type d’implantation.
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Figure 37 : Résultats des calculs SRIM présentant la distribution des lacunes créées et des ions H implantés dans un
échantillon d’acier 316L avec une énergie de 230 keV en fonction de la profondeur.

1.4.2. Microstructure

De méme que pour les échantillons implantés xénon, aucune évolution de la taille des grains
n’a été observée aprés implantation. La profondeur affectée par I’implantation ainsi que les
défauts créés ont été étudiés par MET. La Figure 38 met en évidence la présence d’une zone
d’environ 1 pm en surface ayant une densit¢ de dislocations plus importante que dans
I’échantillon de référence. Cette épaisseur semble étre en accord avec les résultats obtenus par
le logiciel SRIM. L’imagerie en contraste de Fresnel (sous et sur-focalisé), contrairement aux
¢échantillons implantés « xénon», n’a pas permis de révéler la présence de cavités.
L’échantillon implanté « proton » présente un grand nombre de macles et de fautes
d’empilement comme dans la référence. Il est donc difficile de visualiser des boucles de Frank
(s’il y en a) puisque leur observation s’effectue en imageant leur faute d’empilement 5%
[Pok03] ot qu’il est donc impossible de différencier les fautes d’empilement présentes a 1’état
initial de celles des boucles de Frank.
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Figure 38 : Observations MET de I'échantillon d’acier 316L implanté aux protons en mode STEM -champ clair montrant le
réseau de dislocation se trouvant en surface et la zone affectée par I'implantation (fleche rouge), a deux grandissements
différents a) zoom b) vue d’ensemble

1.5. Bilan

Cette premiere partie a permis de décrire la microstructure du matériau €tudié¢ dans 4 états
différents : « référence », « implanté xénon », « implanté proton » et « traité thermiquement ».
Les principales conclusions sont présentées dans le Tableau 5. Le matériau de référence
présente une taille de grain d’environ 20 pum et une densit¢ de défauts importante :
dislocations, macles, fautes d’empilement. Les observations effectuées par différents types de
microscopies ont permis de mettre en évidence un grossissement des grains sur 1’échantillon
trait¢ thermiquement ainsi qu’une diminution de la densit¢ de défauts avec la profondeur.
L’implantation d’ions protons a quant a elle engendré une augmentation de la densité de
dislocations sur une épaisseur d’environ 1 pm. Aucune cavité n’a ét€¢ visualisée dans ces
¢chantillons. Cependant, la présence de cavités trop petites pour étre visibles en microscopie
ne peut étre écartée. Les boucles de Frank se trouvant dans les mémes plans que les fautes
d’empilement déja présentes dans le matériau de référence, aucune conclusion n’a pu étre
tirée concernant 1’existence de boucles de dislocations liées a I’implantation de protons a une
énergie de 230 keV. Les échantillons implantés aux ions xénon possedent une zone affectée
d’environ 90 nm contenant des cavités. Dans cette partie de 1’échantillon, aucune boucle de
Frank ni aucun défaut tel que faute d’empilement ou macle n’ont été observés.

Tableau 5 : Bilan de la microstructure des échantillons de 316L avant et aprés traitement

Echantillon Zone affectée Caractéristiques
L Densité de défauts trés importante : macles,
Référence - ) . . .
fautes d’empilement, dislocations
Traité thermiquement | Tout I’échantillon Diminution de la densité de défauts
 vs Présence de deux zones de défauts et de
Implanté Xénon 90 nm X Zom .
cavites
, Augmentation de la densité de dislocations
Implanté Proton 1 um u .
sur environ 1 pm
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La comparaison de ces trois types d’échantillons avec la référence apreés exposition en milieu
primaire va nous permettre d’étudier 1’effet de la microstructure de défauts sur 1’oxydation.

La deuxiéme partie de ce chapitre s’intéressera au milieu dans lequel seront exposés les
¢chantillons ainsi qu’aux dispositifs expérimentaux utilisés.

2. Essais de corrosion

La composition chimique du milieu utilisé pour les essais de corrosion doit étre représentative
des conditions de fonctionnement d’un réacteur a eau pressurisée. La premicre partie de ce
paragraphe sera consacrée a la composition de la solution utilisée lors des séquences
d’oxydation.

Deux dispositifs expérimentaux ont été utilisés pour I’exposition des échantillons au milieu
primaire : une boucle a recirculation et un autoclave statique. Ces deux moyens d’essais et les
raisons de leur utilisation seront présentés dans les seconde et troisiéme parties de ce sous-
chapitre (partie 2.2 et 2.3).

2.1. Composition du milieu

Les conditions nominales de fonctionnement d’un REP et plus particulierement la chimie du
milieu primaire ont été présentées dans I’introduction. Les essais de corrosion ont été réalisés
dans un milieu primaire simulé dont la composition chimique est indiquée dans le Tableau 6.

Tableau 6 : Composition chimique du milieu primaire utilisé lors des essais de corrosion.

Bore 1000 ppm
Lithium 2,2 ppm
pH 7,2 a325°C
T 325°C
‘ 41 cm’/kg — 1,19 x 10~ mol.L™
Hydrogene 0.28 bar

Cette solution est préparée a partir d’acide borique (H3;BOs), de lithine (LiOH) et d’un
solvant : de I’eau permutée d’une résistivité¢ de 18,2 MQ.cm ou de ’eau ultrapure marquée
isotopiquement. La plupart des essais a été effectuée dans la boucle a recirculation excepté
ceux nécessitant I’utilisation d’un traceur isotopique.

2.2. Boucle de corrosion

La grande majorité des échantillons utilisés dans le cadre de I’étude de la cinétique
d’oxydation et de la caractérisation des oxydes formés a été oxydée dans une boucle de
corrosion a recirculation (boucle Hawai). La Figure 39 présente un schéma simplifié¢ de cette
boucle permettant de visualiser les différentes parties du dispositif d’essai :

- partie basse pression et basse température (2,4 bar et 15 <T <25 °C),
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- partie haute pression et basse température (155 bar et T <50 °C),
- partie haute pression et haute température (155 bar et T > 280 °C).

L’intérét d’utiliser une boucle a recirculation est la purification du milieu grace aux résines
échangeuses d’ions. En effet, elles permettent d’éviter la saturation du milieu par les cations
relachés a la fois par les échantillons et par I’autoclave fabriqué en acier inoxydable sans pour
autant modifier la teneur en bore et en lithium du milieu. La surpression d’hydrogéne du
réservoir est vérifiée et ajustée en permanence (2,400 + 0,005 bar) grace au module de
régulation permettant I’introduction ou 1’évacuation d’hydrogéne. La teneur en hydrogeéne
dissous dans le milieu est évaluée par un capteur d’H, in situ fonctionnant par mesure de
conductivité¢ thermique. Ces différents dispositifs sont nécessaires pour conserver la
composition chimique initiale du milieu représentatif des conditions de fonctionnement des
REP.

Analyseur H, par

conductivité
thermigue
Déverseur
Débitmétre

Vanne bullage
(évacuation)
ok

>
R

1,
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Capsulede
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— NS
= = (| 3
° 2 ®=
Détendeur = E =
8 25 v
& e || =
= [E]
Vannede 8 g o
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débit £ % <
Pompe & 2
N |
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injection H2 %{ Eilee %{ sortie
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purge |
réservoir
—— Haute pression — basse température —— Basse pression — basse température

—— Haute pression — haute température
Figure 39 : Schéma de la boucle utilisée lors des essais de corrosion.

Les principaux ¢léments de la boucle représentés sur la Figure 39 sont les suivants :
- un réservoir pouvant contenir jusqu’a 13 L de milieu primaire,

- une pompe permettant la circulation du fluide avec un débit de 17 L.h™' et la mise en
pression d’une partie du circuit,
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- un économiseur qui préchauffe le fluide dans un sens et le refroidit dans I’autre par un
systéme d’échange de chaleur,

- deux préchauffeurs qui contribuent a I’augmentation de température du fluide,

- un autoclave contenant environ 4 L de solution dans lequel sont exposés les
¢chantillons suspendus par un systéme de vis, d’écrous et de fils en zirconium oxydé
¢vitant tout couplage galvanique,

- deux refroidisseurs permettant d’obtenir un fluide a une température d’environ 20°C
nécessaire pour le bon fonctionnement des résines échangeuses d’ions,

- un débitmetre mesurant le débit imposé par la pompe,

- un analyseur d’hydrogéne donnant la teneur en hydrogeéne dissous dans le milieu par
mesure de conductivité thermique,

- un déverseur qui réduit la pression d’essai (= 155 bar) jusqu’a la pression imposée
dans le réservoir,

- des résines échangeuses d’ions qui purifient le milieu en éliminant les cations
métalliques pouvant étre relachés par I’autoclave ou par les échantillons.

Le Tableau 7 présente la durée des essais effectués dans la boucle a recirculation ainsi que le
type et la quantité d’échantillons exposés.

Tableau 7 : Récapitulatif des essais de corrosion réalisés dans la boucle.

, Nombre . s .
Durée (h) d’échantillons Type d’échantillons

24 6 Non implanté (x2), Proton (x2), Xénon 240 keV (x2)
48 6 Non implanté (x2), Proton (x2), Xénon 240 keV (x2)
80 2 Non implanté (x2)

214 4 Non implanté (x2), Proton (x2)

582 6 Non implanté (x2), Proton (x2), Xénon 240 keV (x2)

1558 6 Non implanté (x2), Traité thermiquement (x2)

2.3. Autoclave statique

Les essais de corrosion effectués dans le cadre de 1’étude du mécanisme d’oxydation
nécessitant un marquage isotopique (deutérium ou oxygene 18) ont été réalisés avec
uniquement 100 mL de solution afin d’utiliser ces traceurs en petite quantité. Lors de ces
essais I’eau du milieu primaire (H,'°0) a été substituée par de 1’eau deutérée (D,0O) ou par un
mélange de 80% d’H,'°O et de 20% d’H,'®0. L’utilisation d’un autoclave statique de faible
volume (300 mL) s’est donc révélée nécessaire. De plus, afin de limiter le relachement de
cations (Fe, Cr, Ni) durant les essais, 1’autoclave utilisé est en alliage de titane, qui est trés peu
soluble en milieu aqueux.
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Les essais effectués dans cet autoclave ont été réalisés a 325°C avec une pression totale régie
par 1’équilibre liquide/vapeur de 121 bar.

L’indisponibilité de la boucle a recirculation, liée a des modifications de celle-ci (changement
de logiciel, changement d’un préchauffeur), a engendré 1’utilisation de 1’autoclave statique
pour des essais ne nécessitant pas ’utilisation de traceurs isotopiques. Le Tableau 8 présente
la durée des essais effectués dans 1’autoclave statique en alliage de titane ainsi que le type
d’échantillons exposés et I’objectif de chaque essai.

Tableau 8 : Récapitulatif des essais de corrosion réalisés dans |'autoclave en alliage de titane (NI : échantillon non
implanté, TT : échantillon traité thermiquement).

1°" séquence 2™ séquence . .
Durée M(%lieu Gaz | Durée Mgieu Gaz | 1YPe d’¢chantillons | Analyse
600h | H,O H, 16h | DO H, NI Xe, TT SIMS
600h | H,'O0 | H, 16h | H,®0 H, NI Xe, TT SIMS
400h | H,O H, 16h | H,O/D,| D, NI SDL
400h | H,O H, 16h | D,O/H, | H, NI SDL
48 h D,O D, / / / NL TT SDL
130h | D,O D, / / / NI SDL
130h | D,O H, / / / NI SDL
130h | H,O D, / / / NI SDL
600h | D,O D, / / / NL TT SDL/SIMS
/ / / NI MET
48h H0 H / / / TT NRA/RBS
130h | H,O H, / / / NI SDL
200h | H,O H, / / / TT NRA/RBS
600h | H,O H, / / / TT MET

Apres avoir présenté les conditions expérimentales et effectué un bilan des essais réalisés, la
derniére partie de ce chapitre concernera les techniques de caractérisation utilisées pour
¢tudier les couches d’oxydes formées.

3. Techniques de caractérisation

3.1. Microscope électronique a balayage (MEB)

Le MEB a été utilis¢é dans cette étude d’une part pour caractériser la microstructure des
¢chantillons et le dépot d’or avant essai de corrosion et d’autre part pour observer la surface et
¢ventuellement une coupe (oxydes interne et externe) des éprouvettes aprés essai. La
morphologie des oxydes et la répartition des cristallites de la couche externe pourront ainsi
étre décrites. L’ensemble des analyses a été réalis€ grace a un détecteur d’électrons
secondaires de type « InLens ». Pour ces analyses, un MEB de type Karl Zeiss Ultra 55
€quipé d’un canon a émission de champ (FEG) a été utilisé.
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3.2. Microscope électronique en transmission (MET)

3.2.1. Préparation des lames minces

Les lames minces observées au MET ont été préparées a 1’aide d’'un MEB équipé d’un
faisceau d’ions focalisés (FIB de 1’anglais : Focused lon Beam) de type Dual Beam Strata
400S de FEIL Cet appareil est constitu¢ d’une colonne ionique montée dans un microscope
¢lectronique a balayage. Le faisceau d’ions permet a la fois d’usiner 1’échantillon et
d’effectuer une image ionique afin de controler 1’usinage et pouvoir repérer une zone précise.
L’usinage est effectué avec un faisceau d’ions accélérés par des tensions comprises entre de 2
et 30 kV. Le diameétre du faisceau est de I’ordre de 20 nm.

La préparation d’une lame par FIB se fait en 3 étapes :

- le dépot d’un film de tungsténe ou de silice (voir Figure 40-a) d’environ 1 pm afin de
protéger la surface du matériau pendant I’amincissement. (La caractérisation des couches en
surface en haute résolution est plus facile avec un dépot de silice amorphe plutot qu’un dépot
métallique.)

- I’usinage ionique qui consiste a réaliser deux tranchées avec un faisceau d’ions de 20 a 30
kV en incidence normale par rapport a la surface de I’échantillon, jusqu’a ce que la lamelle ait
une épaisseur nanométrique. Les deux tranchées correspondent aux deux faces de la lame et le
mur résultant constitue 1’ébauche de la lame mince (voir Figure 40-b). L’échantillon est
ensuite aminci, a faible tension afin d’éliminer la couche amorphe créée pendant I’usinage.
L’épaisseur des lames minces obtenues est d’environ 100 nm. Cette épaisseur peut étre
réduite par un complément d’usinage a basse tension (PIPS).

- P’extraction de la lame mince qui consiste a souder, grace a un micromanipulateur, la lame
mince directement a I’intérieur du FIB sur un support adapté a I’observation en microscopie
¢lectronique (voir Figure 40-c). La lame ainsi maintenue peut étre déplacée pour subir un
nouvel amincissement et/ou sortie du FIB pour étre observée au MET (voir Figure 40-d).
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Figure 40 : Etapes de préparation d'une lame MET par FIB : a) dép6t de protection, b) usinage ionique, c) extraction de la
lame et d) lame mince apreés finitions.

L’ensemble des lames minces observées dans le cadre de ces travaux a été réalisé a Grenoble
par le laboratoire SERMA Technologies.

3.2.2. Analyse

La microscopie ¢€lectronique en transmission (MET) est une technique mettant en jeu les
interactions entre des ¢lectrons et un échantillon. Les différents modes d’imagerie du MET
permettent d’étudier a la fois la composition chimique, la morphologie et la structure
cristallographique des oxydes formés mais aussi d’observer les défauts présents dans un
matériau.

Mode d’imagerie en champ clair :

Dans le mode d’imagerie en champ clair I’image est formée par le faisceau d’électrons
transmis dans le plan image de la lentille objectif. Lorsqu’une zone de 1’échantillon fait
diffracter beaucoup les électrons, elle apparait sombre. Le contraste d’une telle image est
fonction de la densité et la nature des atomes présents mais aussi de 1’épaisseur de
I’échantillon. S’il n’y a pas d’échantillon tout le faisceau d’électrons est transmis et 1’image
est totalement claire d’ou le nom de ce mode.
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Mode d’imagerie en champ sombre :

Dans le mode d’imagerie en champ sombre, ce sont les €lectrons diffractés a un angle donné
qui vont former une image. Toutes les zones de I’échantillon ou le faisceau diffracte a un
angle différent de celui choisi apparaissent sombre. Ce mode d’imagerie permet de visualiser
les défauts cristallins puisqu’ils vont créer une distorsion locale du réseau et ainsi modifier
localement I’angle de diffraction.

Mode balayage (STEM) :

Le mode STEM (de I’anglais : Scanning Transmission Electron Microscopy) permet de
reformer une image point par point en balayant une zone définie. Le faisceau d’¢électrons est
focalisé en une sonde électronique la plus petite possible (1 a 2 nm). Ce mode d’imagerie peut
étre couplé a différents détecteurs permettant :

- une analyse dispersive en énergie (EDX, de I’anglais Energy Dispersive X-Ray),

- une analyse des pertes d’énergiec (EELS, de I’anglais Electron Energy Loss
Spectroscopy),

- une analyse du contraste chimique (HAADF, de ’anglais : High Angle Annular Dark
Field).

Le couplage du mode STEM avec un spectrometre a dispersion d’énergie des rayons X
permet d’effectuer une analyse élémentaire et de pouvoir effectuer des profils de composition
sur une ligne choisie et d’observer des changements de composition localisés. Ce détecteur
permet de visualiser ces évolutions de composition et un éventuel enrichissement ou
appauvrissement dans les oxydes formés et dans 1’alliage sous-jacent.

La spectroscopie de perte d’énergie des électrons permet d’étudier la distribution en énergie
des électrons ayant traversé 1’échantillon. Dans le cadre de cette étude, les analyses des pertes
d’énergies ont été effectués en mode image filtrée en énergie (EFTEM : de I’anglais Energy
Filtred TEM). Dans ce cas, une image chimique de la zone analysée est formée en
s¢lectionnant une fente en énergie a I’entrée du spectrométre. Cette méthode permet
d’effectuer une cartographie sur une zone donnée d’un ¢élément et d’en étudier les variations
de composition.

Lorsque le mode balayage est couplé a un détecteur de type HAADF, les électrons collectés
sont les électrons diffusés a trés grand angle. Le contraste de ’image résulte de la diffusion
¢lastique due a I’interaction entre les électrons et le noyau des atomes présents dans
I’échantillon. Le signal recueilli est donc sensible au numéro atomique des éléments ayant
interagit avec le faisceau électronique. Ainsi, cette technique permet d’obtenir une image en
contraste chimique.

Mode haute résolution (HRTEM) :

Le matériau peut étre étudié a 1’échelle atomique (imagerie des colonnes atomiques) grace au
mode haute résolution. La transformée de Fourier des images obtenues permet d’obtenir des
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informations sur la structure cristallographique des oxydes et les relations d’épitaxie entre les
différentes couches s’il en existe.

Les analyses MET effectuées sur les échantillons référence, traités thermiquement, implantés
proton et implantés xénon avant et aprés oxydation ont été réalisées par M. Sennour a 1’Ecole
Nationale Supérieure des Mines de Paris (ENSMP).

3.3. Spectroscopie de Masse des Ions Secondaires (SIMS)

3.3.1. Principe

La spectrométrie de masse des ions secondaires est une technique qui consiste & bombarder la
surface de I’échantillon a analyser avec un faisceau d’ions lourds. L'impact de ces ions
possédant une énergie de quelques keV produit 1'émission d’ions secondaires caractéristiques
des ¢léments présents dans 1’échantillon.

Dans le cadre de cette étude, la séparation des ¢léments en fonction de leur rapport masse sur
charge (m/z) est effectuée a 1’aide d’un secteur magnétique et le détecteur utilisé pour
convertir le courant ionique en courant électrique est un multiplicateur d’électrons. Les
données sont ensuite traitées afin d’obtenir un profil de composition des éléments choisis en
fonction du temps d’abrasion. La Figure 41 présente les principaux éléments qui constituent
un SIMS.

Source Analyseur . Traitement
" Détecteur ,
d'ions m/z des donnés

Figure 41 : Principaux éléments d'un spectrométre de masse de type SIMS.

3.3.2. Analyse

Le SIMS utilisé est un appareil de type CAMECA IMS 7f présenté sur la Figure 42. Le
faisceau d’ions primaire est constitué d’ions Cs’ avec une intensité de 5 nA et une énergie
d’impact de 15 keV. Ce faisceau balaye une surface de 150 x 150 um? et la zone d’analyse est
réduite, grace a différents diaphragmes, a un cercle de 33 um de diametre. Le SIMS utilisé
possede I’option « Beam Blanking » qui permet de stopper I’abrasion pendant I’analyse en
masse. Le temps total d’analyse est donc supérieur au temps d’abrasion. Cette fonction est
trés utile pour des couches fines puisqu’elle permet de réduire la durée d’abrasion entre la
mesure de la premiére masse et celle de la derniere. Cette option a été utilisée pour toutes les
analyses effectuées dans le cadre de cette étude.

L’analyse SIMS a été utilisée dans ces travaux pour comprendre le mécanisme d’oxydation et
plus précisément pour étudier le transport de I’oxygene et de 1’hydrogéne dans les couches
d’oxydes grace a des marqueurs isotopiques. En effet, le SIMS permet d’étudier les isotopes
tels que ’oxygeéne 18 et le deutérium grace a I’analyse en haute résolution en masse. Les
conditions expérimentales utilisées permettent d’obtenir une résolution de Am/m = 1999 et
ainsi de séparer 0 de 1°0OD et de 16OH2, 30D de 16OD2 et D de H,.
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L’ensemble de ces analyses ont été effectuées par F. Jomard du Groupe d’Etude de la Matiére
Condensée (GEMaC), UMR CNRS et Université de Versailles Saint-Quentin-en- Yvelines
(UVSQ).
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Figure 42 : Schéma représentatif du SIMS CAMECA IMS 7f et de ses différents composants.
3.4. Spectrométrie a décharge luminescente : SDL

3.4.1. Principe

La spectrométrie a décharge luminescente (SDL) est une technique d’analyse permettant de
réaliser des profils de concentration sur des échantillons solides et d’analyser simultanément
un grand nombre d’éléments. Cet appareil est composé d’une lampe a décharge connectée a
une alimentation électrique, d’un spectromeétre optique et d’un systéme d’acquisition des
données.

Un plasma d’argon est créé par I’application d’une décharge entre I’anode en cuivre et
I’échantillon qui joue le rdle de cathode. Les atomes arrachés a la surface de 1’échantillon par
la décharge appliquée sont ensuite excités par un plasma d’Argon. Lorsqu'ils retournent a leur
¢tat fondamental, ils émettent des photons dont la longueur d’onde est caractéristique des
atomes d’origine.
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3.4.2. Analyse

Les analyses SDL ont été effectuées en collaboration avec M. Tabarant au Laboratoire
d’Ingénierie des Surfaces et Lasers (LISL) du CEA Saclay. L appareil utilisé est de type GD-
profiler-2 de chez Horiba Jobin Yvon. Le générateur radio-fréquence dont dispose cet appareil
permet d’effectuer des mesures d'extréme surface car il est immédiatement stable. L’appareil
est équipé d’un polychromateur et d’un monochromateur. Le polychromateur permet
d’analyser 23 ¢éléments de longueur d’onde fixe alors que le monochromateur est utilisé¢ pour
choisir une autre longueur d’onde que celles imposées par le polychromateur. La lampe a
décharge travaille avec une pression partielle d’argon estimé a 800 Pa. Le diametre de la
cathode en cuivre est de 4 mm et la puissance imposée est de 40 W.

La SDL a été principalement utilisée dans cette étude pour caractériser la présence
d’hydrogeéne dans le matériau aprés oxydation. Afin de ne pas étre géné par la présence
d’hydrogene résiduel dans la chambre d’analyse, une méthode d’analyse du deutérium par
SDL a été mise en place. La mise en ceuvre de cette méthode est présentée dans le chapitre 5.

3.5. Spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford (RBS)

3.5.1. Principe

La spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford (RBS de [’anglais: Rutherford
Backscattering Spectroscopy) est une technique qui consiste a envoyer des ions ‘He” a la
surface de 1’échantillon. Apreés interaction avec les atomes de la cible, ces hélions sont
rétrodiffusés avec une énergie moindre. L’¢énergie de ces particules rétrodiffusées dépend
uniquement de :

- la masse de I’atome cible et celle du projectile,

- du pouvoir d’arrét et de I’épaisseur de la maticre sondée.

La masse et I’énergie de 1’ion incident avant collision étant connues, la mesure de la perte
d’énergie découlant de I’interaction entre I’ion incident et I’atome cible permet de déterminer
la nature de I’atome cible et sa localisation en profondeur dans I’échantillon.

3.5.2. Analyse

Les analyses RBS ont ¢été réalisées en collaboration avec S. Vaubaillon (INSTN : Institut
National des Sciences et Techniques Nucléaire) au laboratoire JANNuS du CEA Saclay.
L’accélérateur Van de Graaf permet de créer un faisceau d’ions “He" de 0,5 mm de diamétre
d’une énergie de 2 MeV. La Figure 43 présente la configuration de I’appareil et indique que
les particules rétrodiffusées sont détectées avec un angle de 150°.
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RBS
configuration

Sample
_90°

‘He* - 2.00MeV |

Figure 43 : Configuration de I'analyseur en mode RBS.

L’¢étalonnage des canaux en énergie est effectué¢ avec une référence en aluminium recouverte
d’un dépot d’or/palladium d’épaisseur connue. Grace a cette étape, on obtient un spectre en
nombre de coups en fonction de I’énergie des particules. Ce spectre contient une information
sur la distribution en profondeur des ¢léments constitutifs de la cible.

L'analyse des spectres RBS est faite de fagon itérative a partir de la composition initiale de
I'échantillon et en ajustant la teneur en oxygene pour faire correspondre le spectre calculé a
celui obtenu expérimentalement. Le logiciel utilis¢é pour le traitement des spectres est
SIMNRA.

Dans le cadre de cette étude, I’analyse par RBS a ét¢ utilisée pour analyser des dépots d’or
servant a repérer l’interface entre les deux couches d’oxydes (interne et externe). Cette
méthode a été¢ développée afin d’étudier les cinétiques d’oxydation et sera présentée en détails
dans le chapitre 4.

3.6. Analyse par réaction nucléaire

3.6.1. Principe

L’analyse par réaction nucléaire (NRA de I’anglais : Nuclear Reaction Analysis) est une
technique qui consiste & envoyer des deutons D" a la surface de 1’échantillon. Dans le cadre de
ces travaux, on s’intéresse a la réaction entre ces ions et les atomes d’oxygene présents dans
I’échantillon analysé :

%o+ pts Y04+ HT

Cette réaction, appelée '°0(d,p;)'’0, va engendrer I’apparition d’oxygéne de masse 17 et
I’émission d’un proton. L’énergie du proton émis, caractéristique de cette réaction, est de
1258 keV dans les conditions expérimentales de cette ¢tude. La détection de ces protons émis
permet d’obtenir un pic autour de cette énergie. L’intégrale de ce pic dépend du nombre
d’atomes d’oxygene présent dans 1’échantillon. L'analyse des spectres NRA se fait de la
méme fagon que pour les spectres RBS : avec le logiciel SIMNRA en ajustant le spectre
calculé sur celui obtenu expérimentalement.
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3.6.2. Analyse

Les analyses NRA ont ¢été réalisées en collaboration avec S. Vaubaillon au laboratoire
JANNuS du CEA Saclay. L’accélérateur Van de Graaf permet de créer un faisceau d’ions D"
de 1 mm de diametre et ayant une énergie de 900 keV. La Figure 44 présente la configuration
de I’appareil et indique que les protons émis sont détectés avec un angle de 150°. La présence
d’un film de Mylar (C;oHgO4) de 12 um d’épaisseur est nécessaire pour empécher les deutons
pouvant étre rétrodiffusés d’atteindre le détecteur.

NRA
configuration

Sample

90°
\ “H'- 0,90MeV

B 12um foil
150° C1oHgOy

L

Figure 44 : Configuration de I'analyseur en mode NRA.

L’¢talonnage des spectres en énergie et en intensité se fait grace a des échantillons de tantale
oxydés présentant une épaisseur d’oxyde (Ta,Os) connue. Ainsi, on obtient un spectre
donnant D’intensit¢ du signal associ¢é aux protons produits par la réaction nucléaire,
proportionnelle au nombre d’atomes d’oxygene présents dans 1’échantillon, en fonction de
I’énergie. Dans cette é¢tude, la mesure de la quantité d’oxygeéne a été utilisée pour déterminer
I’épaisseur totale d’oxyde présent sur I’échantillon (en supposant que la couche d’oxyde soit
compacte et uniforme). Les résultats de ces analyses ont été utilisés pour I’étude de la
cinétique d’oxydation présentée dans le chapitre 4.

De plus, il est a noter que la NRA et la RBS sont deux techniques qui permettent d’analyser
une surface couvrant plusieurs milliers de grains d’alliage. Ces techniques permettent ainsi
d’obtenir une cinétique d’oxydation qui soit compatible avec 1’échelle des phénomenes de
corrosion généralisée et de s’affranchir des variations locales d’épaisseur d’oxyde liées a
I’orientation des grains du substrat (cf chapitre 1 § 3).
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Chapitre III : Caractérisation des oxydes formés

L’objectif ce chapitre est de décrire I’oxyde formé sur I’échantillon de référence en termes de
morphologie, de structure et de composition et de comparer les résultats obtenus aux
observations faites sur I’échantillon traité thermiquement, implanté proton et implanté xénon.

Afin de caractériser la couche d’oxyde formée sur chaque échantillon exposé au milieu
primaire, deux techniques d’analyses ont été utilisées : la microscopie €lectronique a balayage
pour effectuer des images de surface et définir la taille et la densité des cristallites de la
couche externe, et la microscopie électronique en transmission, en coupe transverse, pour
déterminer la composition, la structure et la morphologie des deux couches d’oxyde.

Tous les échantillons caractérisés par MET ont été exposés au milieu primaire a 325°C
pendant 600 h alors que les observations MEB ont été réalisées a différentes durées
d’oxydation. A cause des modifications effectuées sur la boucle a recirculation, 1’échantillon
traité thermiquement a été oxydé dans 1’autoclave statique en titane.

La premicre partie de ce chapitre sera consacrée a la description de la couche d’oxyde formée
sur 1’¢échantillon de référence : sa composition, sa morphologie et sa structure.

Dans une deuxiéme partie on s’intéressera aux effets de la microstructure initiale de 1’alliage
sur la couche externe formée en comparant les échantillons traités thermiquement et implantés
a celui utilis¢é comme référence. Les mémes échantillons seront comparés dans le troisiéme
paragraphe de ce chapitre afin d’étudier cette fois-ci 1’effet des différents traitements sur les
propriétés de la couche interne.

Ce chapitre se terminera par un bilan des différents effets des défauts sur les propriétés de la
couche d’oxyde formée sur les aciers inoxydables austénitiques en milieu primaire des
réacteurs a eau sous pression.

1. Echantillon de référence

Comme cela a été indiqué dans le chapitre 1, I’oxyde formé sur un acier inoxydable en milieu
primaire a 325°C a une structure duplex. Le but de cette partie est de confirmer et de
compléter la description de la couche d’oxyde présentée dans les études précédentes. La
composition, la morphologie et la structure de la couche externe et de la couche interne seront
décrites grace a des observations microscopiques.

1.1. Description de la couche externe

1.1.1. Morphologie

La description de la morphologie de la couche externe a été réalisée a partir d’observations au
MEB des surfaces des échantillons oxydés. Ces observations ont notamment permis de voir la
distribution des cristallites composant la couche externe a la surface des échantillons et de
déterminer leur taille et leur densité.

78



Chapitre III : Caractérisation des oxydes formés

Les images MEB de la surface de 1’échantillon de référence apres 600 h d’exposition sont
présentées dans la Figure 45. Ces observations ont révélé une couche externe discontinue et
hétérogene avec deux types de zones différentes : image a) et b) de la Figure 45. La présence
de cristallites de formes polyédriques en surface formant une couche externe discontinue est
en accord avec la littérature.

Figure 45 : Observations par MEB de surface de I'échantillon de 316L de référence exposé 600 h en milieu primaire a
325°C: a) zone 1, b) zone 2 montrant ’hétérogénéité de distribution des cristallites.

La méthode employée pour évaluer la dimension des cristallites et leur nombre est présentée
sur la Figure 46. Elle est basée sur la méthode des intersections de Heyn % utilisée pour
mesurer la taille de grains. Cinq traits de 5 pm ont été tracés de manicre aléatoire sur une
image MEB (x 20000). Chaque cristallite coupant chaque trait a été comptée et mesurée. La
dimension prise en compte est la distance commune entre le trait tracé et la cristallite. Ainsi la
taille moyenne et le nombre moyen de cristallites ont ét¢ déterminés pour chaque bande de 5
um. Le densité de cristallites a été obtenue de la maniére suivante :

N 2
d=(3)
5
Avec d la densité en cristallites par pm? et n le nombre moyen de cristallites sur un trait de 5
um.
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Dans le cas de I’échantillon de référence exposé 600 h au milieu primaire, il a ét¢ montré que
la répartition des cristallites était hétérogene : I’évaluation de la taille et de la densité des
cristallites a donc été réalisée et moyennée a partir de plusieurs images MEB. La méthode
présentée ci-dessus a permis d’estimer la taille moyenne des cristallites a 250 nm et leur
densité a 7 par micromeétre carré pour 1’échantillon de référence oxydé 600 h.

1.1.2. Composition et structure

La composition et la structure de la couche externe ont été obtenues par différentes
observations effectuées en coupe transverse par MET. En effet, la structure a été étudiée par
diffraction des électrons et la composition par des profils EDX. La Figure 47 présente une
image MET en coupe de 1I’échantillon de référence apres 600 h d’oxydation en milieu
primaire (a) et le profil EDX associé (b). Cette observation permet de confirmer la présence
d’un oxyde duplex.

La couche interne étant enrichie en Cr par rapport a la couche externe et a 1’alliage sous-
jacent, le signal correspondant a cet ¢lément (I¢;) varie significativement aux interfaces oxyde
externe/oxyde interne et oxyde interne/alliage. De part et d’autre de ces interfaces, une
intensit¢ moyenne du signal correspondant au Cr peut étre définie, dans la couche externe
(Ic.™), dans la couche interne (Ie:™) et dans ’alliage sous-jacent (ICral). L’interface entre la
couche externe et la couche interne (respectivement la couche interne et 1’alliage sous-jacent)
a ¢té positionnée a une profondeur Piyerace définie par la relation Ici(Pinterface) = 0,5 X (ICrint -

ext

Ier ) (respectivement Ie(Pinterface) = 0,5 X (ICrint - ICral). Cette méthode permettant de délimiter

les interfaces a été utilisée dans toute la suite de ces travaux (quelle que soit la technique
d’analyse utilisée pour établir les profils de composition).

Dans le cas présenté sur la figure 3-b), la méthode retenue pour positionner les interfaces
permet de montrer que la couche externe est riche en Fe ce qui est en accord avec la
littérature. La composition moyenne des cristallites a été évaluée en pourcentage atomique a :
28% en Fe, 63% en O, 6% en Ni et 3% en Cr.

% massique (Fe, Cr, Ni, Mo, O)

500 nm 0 100 200 300 400 500 600 700
|
Profondeur (nm)

Figure 47 : a) observation MET en coupe de I'échantillon de 316L de référence aprés 600 h d'exposition en milieu
primaire a 325°C, b) Profil EDX effectué le long de la ligne rouge présentée sur la Figure 47-a).

80



Chapitre III : Caractérisation des oxydes formés

La Figure 48 présente deux images MET (a, c) associées a deux clichés de diffraction (b1, d1)
respectivement obtenus selon 1’axe de zone [110] et [111]. Ces clichés ont permis de montrer
que la structure de la couche externe était de type spinelle.

L’ensemble des résultats obtenus pour I’échantillon de référence sont en accord avec la

littérature puisqu’ils ont mis en évidence une couche externe discontinue composée de
cristallites riche en fer de structure spinelle.

Figure 48 : Observations MET d'une coupe transverse de I'oxyde formé sur un acier inoxydable 316L aprés 600 h
d'oxydation en milieu primaire a 325°C a) Image en mode champ clair b) clichés de diffraction associés (b1 : couche
externe, b2 : couche interne), c) Image en mode champ clair dans une aute zone d) clichés de diffraction associés (d1 :

couche externe, d2 : couche interne).

1.2. Description de la couche interne

1.2.1. Morphologie et structure

Le paragraphe précédent a permis de vérifier que la couche d’oxyde avait une structure de
type duplex et de décrire la couche externe. Ce paragraphe est consacré a la deuxiéme partie
de I’oxyde : la couche interne. La Figure 49 met en évidence une couche interne continue et
duplex dans le cas d’un acier inoxydable austénitique exposé¢ 600 h en milieu primaire a
325°C. En effet, deux zones peuvent étre distinguées dans cette partie de 1’oxyde : la sous-
couche supérieure qui parait poreuse et mesure environ 100 nm et la sous-couche inférieure
d’environ 200 a 250 nm d’épaisseur qui présente des grains plus gros que la partie supérieure
de la couche interne. La Figure 48 présente plusieurs clichés de diffraction de la couche
interne (b2, d2) et montre que les deux sous-parties de cette couche sont polycristallines et
que leur structure est de type spinelle.
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$ Sous-cq‘uche‘ supérieure

Sous-couche inférieure

Figure 49 : Observation MET en coupe transverse de la couche d'oxyde interne formée
sur un acier inoxydable austénitique 316L aprés 600 h d'exposition en milieu primaire a 325°C.

1.2.2. Composition

Le profil EDX présent¢ sur la Figure 47 a également ¢été utilisé pour déterminer la
composition de la couche interne en pourcentage atomique: 17% en Fe, 63% en O, 6% en Ni
et 14% en Cr. La couche interne est enrichie en Cr et appauvrie en Fe par rapport a la couche
externe (cf. §1.1.2). La composition en éléments métalliques (Fe, Cr, Ni et Mo) de la couche
interne a été recalculée en ne prenant en compte que ces quatre éléments afin de pouvoir la
comparer a la composition de I’alliage. Ces résultats sont récapitulés dans le Tableau 9 et
confirment 1’enrichissement en chrome de la couche interne évoqué dans la littérature. Un
faible enrichissement en nickel a I’interface oxyde/alliage a été établi sur le profil de
composition de I’échantillon de référence (cf. Figure 47). Cet enrichissement est cohérent

S . o Per13], [Krul1], [Ter05
avec ce qui avait été observé dans la littérature Fer!3) Kruttl [Ter03]

Tableau 9: Comparaison de la composition en éléments métalliques de I’alliage 316L de référence et de la couche interne
formée en milieu primaire a 325°C obtenue a partir du profil EDX présenté dans la Figure 47.

Cr | Fe Ni | Mo | Cr+Fe+Ni+Mo
% massique dans la couche interne | 0,36 (0,44 |0,18 | 0,02 1,00

% massique alliage 0,17/0,70(0,11|0,02 1,00

La différence de morphologie entre les deux sous-couches de la partie interne de I’oxyde
semble correspondre a deux zones de composition différentes comme le montre la Figure 50
sur laquelle les deux parties de la couche interne sont séparées par un trait pointillé blanc. En
effet, la sous-couche supérieure est plus riche en Cr qu’en Fe alors que dans la sous-couche
inférieure, c’est I’inverse. De plus, un léger enrichissement en molybdéne apparait dans la
sous-couche inférieure.
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Figure 50 : Observation MET en coupe de I'échantillon de 316L de référence aprés 600 h d'exposition
en milieu primaire a 325°C associé au profil EDX.

1.3. Bilan

L’ensemble des résultats évoqués dans les paragraphes 1.1 et 1.2 concernant 1’oxyde formé
sur un acier inoxydable de type 316L exposé 600 h au milieu primaire des REP a 325°C ont
permis d’aboutir a plusieurs conclusions. Tout d’abord, la couche d’oxyde a une structure
duplex : un oxyde externe compos¢ de cristallites riches en Fe et une couche interne continue,
polycristalline et enrichie en Cr. De plus, les deux parties de I’oxyde ont une structure de type
spinelle. La couche interne présente deux sous-couches ayant des morphologies et des
compositions différentes et un faible enrichissement en nickel a été observé dans I’alliage
sous-jacent a ’oxyde. La Figure 51 présente un schéma récapitulatif de la morphologie et de
la structure de I’oxyde formé sur I’échantillon de référence apres 600 h d’oxydation en milieu
primaire.

Ce bilan permet de confirmer les résultats de la littérature évoquant un enrichissement en
nickel dans ’alliage sous-jacent, une couche d’oxyde duplex composée d’une couche interne
enrichie en Cr et de cristallites riches en Fe ayant toutes les deux une structure de type
spinelle. Cependant, les deux sous-couches de la couche interne ayant une morphologie et une
composition différente n’avaient jamais été signalées. Une étude thermodynamique ne prenant
en compte que la possible formation de composés binaires et ternaires de I’oxygene a partir
des seuls ¢léments Fe, Cr, Ni et O (cf. annexe 1) a été réalisée afin de déterminer les
domaines de prédominance des oxydes en terme de pouvoir oxydant, en fonction de la
température. Cette étude montre qu hormis I’oxyde de nickel NiO, tous les oxydes considérés
(FeO, Fe,0s, Fes04, Cr,03, FeCr,04, NiCr,04, NiFe,04) sont susceptibles de se former, le
plus stable étant Cr,O;. Dans le cas des aciers inoxydables de type 316L exposé en milieu
primaire, la présence de chromine n’a pas été observée. Cependant, la succession des deux
couches d’oxyde semble refléter I’ordre des domaines de prédominance des chromites et des
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ferrites vis-a-vis du pouvoir oxydant puisqu’il a été observé une couche interne de type
chromite mixte de nickel et de fer et une couche externe de ferrite de nickel.

Cristallites riches en Fe de structure spinelle

Sous-couche superieure Oxyde interne enrichie en Cr

Sous-couche inférieure enrichie en Mo Structure spinelle

— —

Zone faiblement enrichie en Ni

Alliage

Figure 51 : Schéma récapitulatif de la morphologie et de la structure de la couche d'oxyde formée sur un acier inoxydable
austénitique exposé 600 h en milieu primaire REP a 325°C.

2. Effet des défauts sur la couche d’oxyde externe

Le premier paragraphe de ce chapitre a permis de décrire 1’oxyde formé sur un acier
inoxydable en milieu primaire en termes de morphologie, de structure et de composition grace
a différentes techniques de microscopies. Le but de cette partie est de comparer les résultats
précédents avec ceux obtenus sur le méme acier ayant subi un traitement visant & augmenter
ou a diminuer la densité de défauts. L’objectif est d’étudier, dans un premier temps, I’effet des
défauts présent dans le substrat sur la formation des cristallites de la couche externe.

2.1. Taille et densité des cristallites

La Figure 52 montre des images MEB de la surface des échantillons apres 600 h d’oxydation
en milieu primaire et indique que les cristallites présentent une morphologie polyédriques
quelle que soit la microstructure initiale. Ces observations montrent que les échantillons ayant
subi un traitement présentent moins de cristallites que la référence et que leur taille est plus
faible. L’échantillon implanté proton semble avoir la densité de cristallites la plus faible et
I’échantillon traité¢ thermiquement présente une couche externe dont les cristallites sont de
petite taille. Pour chaque échantillon présenté dans le chapitre 2 (traité thermiquement,
implanté xénon et implanté protons) la densité et la taille des cristallites ont été évaluées
quantitativement a partir des images MEB de surface a I’aide de la méthode utilisée pour
I’échantillon de référence dans le paragraphe 1.1.1. Les résultats sont récapitulés dans le
Tableau 10 et comparés a 1’échantillon de référence non implanté.
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Figure 52 : Observations de la surface des échantillons de 316L par MEB aprés 600 h d'exposition en milieu primaire a
325°C a) échantillon de référence b) échantillon implanté proton c) échantillon implanté xénon d) échantillon traité
thermiquement.

Tableau 10 : Tableau récapitulatif de la densité et de la taille des cristallites pour différents échantillons de 316L exposés
600 h en milieu primaire a 325°C et 155 bars.

Echantillon Densité (nombre/num?) | Taille (nm)
Référence 7 250
Implanté proton 2 202
Implanté xénon 3 137
Traité thermiquement 10 88

Par rapport a la référence, la densité de cristallites est plus faible pour les deux échantillons
implantés mais plus élevée pour 1’échantillon traité thermiquement. La taille des cristallites,
quant a elle, décroit continument. L’évolution de la densité de cristallites est liée aux
processus de germination alors que leur changement de taille est du aux phénomeénes de
croissance. Cependant, ces deux étapes de formation des cristallites sont notamment liées a la
surface libre de germination. Plus les cristallites vont avoir une vitesse de croissance
importante plus la surface libre de germination sera faible ce qui engendrera une diminution
de la densité de cristallites. Cette hypotheése peut expliquer 1’augmentation de la densité de
cristallites dans le cas de 1’échantillon traité thermiquement. Cependant, cette évolution peut
¢galement étre liée a I’évolution de la microstructure (augmentation de la taille de gains) et/ou
la présence d’un milieu saturé puisque ’essai a été effectué dans un autoclave statique dans
lequel le milieu n’est pas purifié

Ces constatations révelent un effet des défauts a la fois sur la germination (densité) et sur la
croissance des cristallites (taille). Il est important de noter que dans le cas des échantillons
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implantés xénon, les cristallites ne germent pas directement sur le substrat métallique mais sur
un oxyde de 20 nm formé lors de I’implantation (cf. chapitre 2). L’effet des défauts sur la
germination est cependant démontré par les différences observées entre 1’échantillon de
référence, 1I’échantillon implanté proton et 1’échantillon traité thermiquement.

2.2. Composition et structure

La composition de la couche externe de chaque échantillon ayant subi un traitement (implanté
proton, implanté xénon et traité thermiquement) a ét¢ étudiée par analyse EDX sur une coupe
observée par MET. L’ensemble des résultats obtenus est présenté sur la Figure 53, la Figure
54 et la Figure 55. Les interfaces entre la couche interne et la couche externe ont été
délimitées par la méthode décrite dans le paragraphe 1.1.2 de ce chapitre et sont repérées par
un trait pointillé noir sur les profils EDX. Sur le profil de la Figure 54, une interface
supplémentaire a été ajoutée afin de délimiter la couche d’oxyde formée lors de I’implantation
qui correspond au pic de chrome se trouvant a environ 70 nm de profondeur. La concentration
moyenne de chaque élément présent dans la couche externe est présentée dans le Tableau 11.

Ces résultats montrent qu’une couche duplex est formée quel que soit le type d’échantillon et
que la couche externe est composée de cristallites riche en Fe. Cependant, des petites
variations peuvent étre observées. En effet, 1’échantillon de référence et 1’échantillon traité
thermiquement posseédent une couche externe un peu plus riche en Cr et en Ni que les
¢chantillons implantés.
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Figure 53 : Observation MET en coupe transverse de I'échantillon de 316L implanté proton aprés 600 h d'exposition en
milieu primaire a 325°C a) image en mode STEM b) Profil EDX effectué le long de la ligne rouge présentée sur la Figure 53-
a).
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Figure 54 : Observation MET en coupe transverse de I'échantillon de 316L implanté xénon apreés 600 h d'exposition en
milieu primaire a 325°C a) image en mode STEM b) Profil EDX effectué le long de la ligne rouge présentée sur la Figure 54-
a).
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Figure 55 : Observation MET en coupe transverse de I'échantillon de 316L traité thermiquement aprés 600 h d'exposition
en milieu primaire a 325°C a) image TEM b) Profil EDX effectué le long de la ligne rouge présentée sur la Figure 55-a).

Tableau 11 : Récapitulatif de la composition moyenne (exprimée en pourcentage atomique)
de la couche externe formé sur un acier 316L aprés 600 h d'exposition en milieu primaire a 325°C.

Composition % at.

Echantillon Fe |[Cr|Ni| O
Référence 28 | 3| 6 |63
Implanté proton 32 | 1] 3 |64
Implanté xénon 35 1 0| 1 |63
Traité thermiquement | 26 | 3 | 5 | 66

La structure cristallographique de la couche externe a ¢té déterminée sur une coupe par
diffraction électronique ou par imagerie haute résolution. Ces résultats sont présentés dans
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I’annexe 2 et ont mis en évidence une structure de type spinelle pour chaque échantillon
étudié.

2.3. Bilan

La comparaison des propriétés de la couche externe entre 1’échantillon de référence et les
échantillons ayant subi un traitement a permis de montrer qu’il n’y avait pas d’effet des
défauts sur la structure cristallographique de la couche externe. Cependant, la microstructure
initiale semble jouer un rdle sur la germination et la croissance des cristallites puisque des
évolutions de taille et de densité des cristallites ont pu étre observées. La couche externe se
formant par diffusion cationique au sein de la couche interne, les modifications de
composition de cette derniére ameénent a penser qu’il y a eu modification de ses propriétés.
L’influence des défauts sur les caractéristiques de la couche interne va étre traitée dans le
prochain paragraphe.

3. Effet des défauts sur la couche d’oxyde interne

Le deuxiéme paragraphe de ce chapitre a permis de mettre en évidence 1’effet des défauts sur
les cristallites constituant la couche externe. Le but de cette partie est de déterminer si la
microstructure créée par implantation joue aussi un role sur les propriétés de la couche
interne. Dans un premier temps, la morphologie et I’épaisseur de 1’oxyde formé sur les
¢chantillons implantés et 1’échantillon traité thermiquement seront comparées a 1’échantillon
de référence. Dans un second temps, les évolutions de composition et de structure de la
couche interne seront étudiées.

3.1. Morphologie et épaisseur

La Figure 53, la Figure 54 et la Figure 55 présentent des observations MET en coupe
transverse permettant de déterminer 1’épaisseur de la couche interne, respectivement pour les
échantillons implanté proton, implanté xénon et traité¢ thermiquement. Le Tableau 12 indique
les épaisseurs obtenues a partir de ces trois figures. L’incertitude sur ces valeurs a été estimée
a 10 %. Ces résultats montrent que quel que soit le traitement effectué a partir de la référence,
une diminution de 1’épaisseur de la couche interne a été observée apres 600 h d’oxydation.

Tableau 12 : Tableau récapitulatif des épaisseurs moyennes de la couche interne
formée sur un acier 316L apres 600 h d'exposition en milieu primaire déterminées grace aux images MET.

Echantillons Epaisseur de la couche interne
Référence 325 nm
Implanté proton 25 nm
Implanté xénon 100 nm
Traité thermiquement 50 nm

La Figure 56 permet de déterminer la morphologie de la couche interne pour chaque
échantillon. Les échantillons implanté proton (a) et traité thermiquement (c) présentent une
couche interne duplex composée d’une partie compacte en surface, respectivement
d’épaisseur égale a 15 et 25 nm et d’une partie granuleuse en dessous, respectivement d’une
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épaisseur de 10 et 25 nm. L’échantillon implanté par des ions xénons (b) présente une couche
interne granuleuse d’environ 100 nm surmontée d’une couche de 20 nm d’épaisseur
présentant de petites cristallites.

e v Petits cristallites
4 Partie compacte TR e

Partie granuleuse Ay 3 ol o X Partie ¢ mpé\Ete .
artie‘'granuleuse

Couche interne

Figure 56 : Image par MET en coupe transverse et a fort grossissement permettant d'observer la morphologie de la
couche interne formée sur un acier 316L aprés 600 h d'exposition en milieu primaire a 325°C a) échantillon implanté
proton b) échantillon implanté xénon c) échantillon traité thermiquement.

La Figure 57 qui présente I’échantillon implanté xénon avant et aprés oxydation permet de
faire un lien entre la microstructure avant exposition en milieu primaire et la morphologie de
I’oxyde apreés exposition en milieu primaire. En effet, I’épaisseur de la zone affectée par
I’implantation correspond a la profondeur oxydée et 1’épaisseur de la couche de petites
cristallites coincide avec celle de 1’oxyde formé lors de I’implantation qui semble évoluer en
présence du milieu primaire a 325°C. D’aprés ces observations, 1’oxyde formé lors de
I’implantation évolue au cours du temps et devient poreux lors de son exposition en milieu
primaire a 325°C. De plus, il semble qu’il ne joue aucun role protecteur puisqu’il n’empéche
pas la formation de couches d’oxyde interne et externe. L’épaisseur de la zone composée de
petits cristallites n’est pas prise en compte dans la mesure de I’épaisseur de la couche interne
(cf. Tableau 12).

Couche interne -

50 nm

Figure 57 : Observation MET présentant I'échantillon de 316L implanté xénon
avant (a) et aprés 600 h d'exposition en milieu primaire a 325°C (b).

L’ensemble de ces observations montrent qu’il y a un effet des défauts sur la morphologie et
I’épaisseur de la couche interne formée sur les aciers inoxydables austénitiques en milieu
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primaire des REP. La partie suivante a pour but de déterminer si les défauts créés dans le
substrat jouent un role sur la composition et la structure de cette couche.

3.2. Composition et structure

De méme que pour la couche externe, la structure cristallographique de la couche interne a été
caractérisée sur une coupe MET par diffraction électronique ou par imagerie haute résolution
et transformées de Fourier associées. Ces résultats sont présentés dans I’annexe 2 et ont mis
en évidence une structure de type spinelle pour chaque échantillon étudié. Quelle que soit la
microstructure initiale, les échantillons d’aciers inoxydables austénitiques en milieu primaire
des REP a 325°C forment un film d’oxyde divisé en deux couches présentant chacune une
structure de type spinelle.

La composition a été déterminée en utilisant les profils de composition obtenus par analyse
EDX au MET sur des échantillons en coupe transverse et présentés sur la Figure 53, la Figure
54 et la Figure 55 du paragraphe 2.2. Comme expliqué précédemment, les interfaces couche
externe/couche interne et couche interne/alliage ont été déterminées grace au signal du Cr.
Ces 3 profils permettent de montrer que comme pour I’échantillon de référence, la couche
interne formée sur chaque échantillon ayant subi un traitement est enrichie en Cr. De méme,
des variations de composition au sein de la couche interne peuvent étre visualisées. En effet,
dans le cas de 1’échantillon implanté xénon, deux parties peuvent étre identifiées : une pour
laquelle la concentration en fer est supérieure a celle en chrome et une pour laquelle leurs
teneurs sont égales. Pour celui ayant subi un traitement thermique, une inversion de cette
stratification peut étre observée : une partie un peu plus riche en Fe au voisinage de I’interface
couche interne/couche externe puis une autre plus riche en Cr au voisinage de I’interface
oxyde/alliage. Ces deux zones semblent correspondre aux deux sous-couches ayant une
morphologie différente. Une moyenne de la composition massique des éléments Fe, Cr, Ni et
Mo a ¢été faite sur un profil entre ces deux interfaces en considérant la somme des
pourcentages massiques de ces 4 ¢léments égale a 100 %. L’incertitude a été évaluée par la loi

de Student avec un seuil de confiance de 68% a + t{,‘ \/%, avec S = ﬁ n L —%)? la
variance et t{,‘ le quantile d’ordre y (y = 0,16 pour un taux de confiance de 68%) de la loi de
Student a k degrés de liberté¢ (k = n — 1, avec n le nombre de valeurs considérées). Les
valeurs du quantile utilisées pour déterminer I’incertitude sur la composition sont présentées

dans le Tableau 13.

Tableau 13 : Valeurs du quantile utilisées pour I'évaluation
de l'incertitude sur la composition moyenne de la couche interne.

Echantillon th
Référence 1,045
Implanté proton 1,063
Implanté xénon 1,047
Traité thermiquement | 1,060
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Le Tableau 14 présente les résultats obtenus concernant la composition de la couche interne

pour les échantillons ayant subi un traitement ainsi que pour la référence. Le rapport

Fe+Ni
été calculé avec son incertitude pour représenter la teneur de I’élément passivant (Cr) en

fonction des autres ¢léments principaux (Fe et Ni). Ce rapport augmente lorsque 1’épaisseur
de la couche d’oxyde formée diminue. Cependant, I’incertitude ne permet pas de distinguer
nettement la teneur en Cr de I’échantillon implanté proton et traité thermiquement. De méme,

I’échantillon implanté xénon et 1’échantillon de référence ont le méme rapport o

I’incertitude pres. La concentration en molybdeéne semble aussi diminuer lorsque I’oxyde est
Cr+Mo
Fe+Ni

plus épais. Le rapport a donc été déterminé et son incertitude évalué¢e de la maniére

suivante :

(Cr+Mo)_ (Cr+Mo) A(Cr+Mo) A(Fe+Ni)]
Fe+Ni/) ~ \Fe+Ni (Cr+Mo) ' (Fe+Ni) I’

Tableau 14 : Compositions en pourcentage massique recalculées des éléments Cr, Fe, Ni et Mo
dans la couche interne d’apres les profils EDX réalisés au MET sur une coupe transverse de chaque échantillon de 316L
exposé 600 h en milieu primaire a 325°C.

Echantillon Cr | Fe | Ni | Mo (Fec-:Ni) A(Fec-:Ni) (il;:_hl/:l?) A(%)
Implanté proton 43,5(38,6(12,4| 5,4 0,85 0,07 1,0 0,1
Traité thermiquement | 41,7 41,0|12,0| 5,3 0,79 0,03 0,89 0,03
Implanté xénon 36,6 43,3(15,9(4,2 0,62 0,02 0,69 0,03
Réference 36,3143,9(18,1(1,8 0,59 0,02 0,61 0,02

Certaines tendances peuvent étre dégagées de ce tableau. En effet, les deux échantillons
présentant une couche interne d’épaisseur inférieure a 50 nm (implanté proton et traité
thermiquement) se distinguent de la référence et de I’échantillon implanté xénon (qui
possedent une couche interne d’épaisseur supérieure a 50 nm) par leur composition plus riche
en Cr (> a 40%) et moins riche en Ni (< a 15%). De plus, les échantillons implanté xénon et

référence se différencient par leur taux de Mo (inférieur a 2,5% dans le cas de la référence).
(Cr+Mo)
(Fe+Ni) ~ (Fe+Ni)

interne dans la Figure 58. Ce graphique montre que plus ces rapports sont grands, plus

Les rapports ont donc été tracés en fonction de 1’épaisseur de la couche

I’épaisseur de la couche interne est faible. Le rapport ne permet pas de différencier

(Fe+Ni)

I’échantillon implanté xénon de la référence, or, 1’épaisseur de la couche interne est multipli¢e
(Cr+Mo)
(Fe+Ni)

n’est pas le seul élément a jouer un rdle sur I’effet protecteur de 1’oxyde. L’effet de la teneur
en Cr et en Mo dans la couche interne et son effet sur 1’épaisseur de 1’oxyde interne voire
externe sera traité¢ dans la partie discussion.

par 3. Au contraire, le rapport permet de les différencier et laisse penser que le Cr
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1,10 @ (Cr+Mo)/(Fe+Ni) @ Cr/(Fe+Ni)
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Référence

Rapport de composition massique

0,50
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(Cr+Mo) Cr
(Fe+Ni) ~ (Fe+Ni)
de son épaisseur apres 600 h d'oxydation en milieu primaire a 325°C, pour les 4 types d’échantillons d’acier 316L.

Figure 58 : Rapports dans la couche interne en fonction

3.3. Bilan

L’ensemble des résultats présentés dans le paragraphe 3 a permis de révéler plusieurs effets
des défauts du substrat métallique sur la couche interne formée sur un acier inoxydable
austénitique en milieu primaire des REP. Une évolution de la morphologie, de 1’épaisseur et
de la composition de la couche interne a pu étre observée pour chaque type d’échantillons

traités par comparaison au cas des échantillons de référence. Plus précisément, une diminution
(Cr+Mo)
(Fe+Ni)
cette couche, par rapport au cas de référence, ont été mises en évidence quel que soit le

traitement subi par les échantillons.

de I’épaisseur de 1’oxyde interne ainsi qu’une augmentation du rapport au sein de

4. Composition de I'alliage sous-jacent a I'oxyde

Les profils EDX obtenus par MET et présentés sur la Figure 47, la Figure 53, la Figure 54 et
la Figure 55 ont permis d’évaluer la composition de la couche d’oxyde et sont utilisés dans ce
paragraphe pour étudier la composition de I’alliage sous-jacent a 1’oxyde. Pour chaque
échantillon, un enrichissement en nickel est visualisé dans 1’alliage sous-jacent a 1’oxyde et
son maximum est indiqué dans le Tableau 15. Cette observation est en accord avec la
littérature <1t [Loz09]. {Perl3]. [Soul2]. [Ter0S] 145 teneur en nickel dans cette zone est plus
importante dans le cas des deux échantillons implantés.

Tableau 15 : Pourcentage massique maximum de Ni dans I'alliage sous-jacent
a lI'oxyde aprés exposition des échantillons de 316L pendant 600 h en milieu primaire REP a 325°C.

Echantillon Ni
Référence 16,4
Implanté proton 32,8
Implanté xénon 25,8
Traité thermiquement | 17,6
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5. Bilan du chapitre

5.1. Récapitulatif de I'effet des défauts sur les caractéristiques
de la couche d’oxyde formée

Ce chapitre nous a permis de comparer la couche d’oxyde formée sur 1’échantillon de
référence a celle qui se forme sur les autres états étudiés. Ces observations montrent que la
couche d’oxyde formée sur un acier inoxydable austénitique (316L) exposé en milieu
primaire des REP a 325°C a une structure de type duplex composée d’une couche interne
enrichie en chrome et d’une externe riche en fer quelle que soit la microstructure initiale de
I’échantillon (référence, implanté ou traité thermiquement). La structure cristallographique de
ces deux couches est systématiquement de type spinelle. Concernant la couche externe, une
diminution de la taille, voire méme de la densité des cristallites a été observée dans le cas des
¢chantillons implantés et traités thermiquement. Cependant aucune évolution notable de la
composition des cristallites n’a été constatée.

La couche interne est divisée en deux sous-couches qui varient, dans la plupart des cas traités
ici, en termes de morphologie et de composition. Pour chaque échantillon ayant subi un

traitement par rapport a la référence, une diminution de I’épaisseur de la couche interne et une
(Cr+Mo)
(Fe+Ni)

Enfin, I’ensemble des échantillons présente un enrichissement en nickel dans I’alliage sous-
jacent a l’oxyde. Cette augmentation de la teneur en Ni est moins importante pour
I’échantillon de référence puisque la teneur en Ni maximale ne dépasse pas 17 % en masse
alors qu’elle atteint jusqu’a 32 % dans le cas de 1’échantillon implanté proton.

Ces résultats, récapitulés dans le Tableau 16, montrent que les défauts jouent un rdle sur la
composition et 1’épaisseur de la couche interne mais aussi sur la taille et la densité des

augmentation de son rapport ont ¢té mises en évidence.

cristallites de la couche externe.

Tableau 16 : Effet des défauts sur les couches externe et interne formées sur un acier inoxydable de type 316L exposé en
milieu primaire a 325°C : comparaison par rapport a I’état de référence (Xe : implanté xénon, H : implanté proton, TT :
traité thermiquement).

Xe H T
taille M [ ™\ "
Couche densité " ™Y ol
externe composition - - -
structure - - -
épaisseur M [ N
Couche . =Cr | +Cr | +Cr
. composition
interne + Mo | + Mo |+ Mo
structure - - -
Alliage sous- | Enrichissement
. . + + +
jacent en Ni
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5.2. Discussion

5.2.1. Formation et croissance de la couche interne :

I1 a été montré dans ce chapitre que I’épaisseur de la couche interne diminue lorsque celle-ci
s’enrichit en Cr (cf. Figure 58). Ces résultats semblent cohérents puisque le chrome est connu
pour son effet protecteur vis-a-vis de la corrosion. En effet, I’ajout de cet élément dans un
alliage est généralement réalisé¢ afin de créer un film passif riche en chrome permettant de
ralentir la cinétique d’oxydation. Les résultats concernant le coefficient de diffusion de
I’oxygene présentés dans le chapitre 5 permettront de discuter ’effet de la teneur en chrome
dans I’oxyde sur I’apport en oxygene et sur 1’épaisseur d’oxyde formé.

D’apres les résultats présentés dans ce chapitre, il semble que le Mo joue également un role

sur le caractere protecteur de la couche d’oxyde interne. Celle-ci est d’autant plus fine que le
(Cr+Mo)

rapport m

est élevé (figure 14). Alors que le Cr est souvent considéré comme 1’élément

responsable de la passivation des aciers inoxydables, le rapport ne permet pas

(Fe+Ni)
d’expliquer les différences d’épaisseur observées entre les couches protectrices formées sur
les échantillons de référence et implantés par des ions Xe (figure 14). De nombreuses études
concernant 1’effet du Molybdéne sur la piqliration des aciers inoxydables [O1s03], IMesI3] o] atent
le caractere bénéfique de cet ¢€lément vis-a-vis des processus de corrosion localisée.
Cependant, trés peu d’études ont été consacrées a 1’effet du molybdéne sur la corrosion
généralisée.

Montemor et al. ont étudié 1’effet du molybdéne en tant qu’élément d’alliage sur des aciers
inoxydables exposés sous air pendant 2 h a 250, 350 et 450°C ™M1 Selon ces auteurs, la
présence de cet élément dans 1’alliage affecte la composition de la couche interne. La teneur
en Cr dans cette couche augmente lorsque I’alliage contient plus de Mo. Cependant, dans
notre étude la teneur en Mo dans I’alliage n’est pas variable, ce qui laisse penser que le
molybdéne ne joue pas uniquement un role sur I’approvisionnement en Cr de la couche
interne mais aurait également un role passivant du fait de son incorporation dans 1’oxyde.
Montemor ez al. ™! ¢mettent ’hypothése déja évoquée par Olefjord et al. ©©*%! que le
molybdeéne pourrait affecter la structure de défauts de I’oxyde. En effet, I’incorporation de
molybdeéne pourrait jouer le role de dopant extrinséque dans I’oxyde et ainsi modifier ses
propriétés semiconductrices. Ce type de modification, susceptible d’affecter les cinétiques de
croissance des couches d’oxydes (5
protecteur. Afin de vérifier le role du Mo, il serait intéressant de comparer 1’acier 316L a un
acier 304L qui ne contient pas de Mo.

, peut avoir des conséquences sur leur caractére

5.2.2. Formation et croissance de la couche externe :

Il a également été remarqué dans ce chapitre que la présence de défauts (d’irradiation et/ou
métallurgiques) en surface du substrat métallique sous-jacent a 1’oxyde affectait la
germination et la croissance des cristallites de la couche externe. En effet, comme cela a été
évoqué au paragraphe 2.3, la présence de défauts en sub-surface de 1’alliage sous-jacent
semble modifier les propriétés de la couche interne, et pourrait notamment jouer un role sur la
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diffusion cationique au sein de cette couche, ce phénoméne étant impliqué dans 1’édification
de la couche externe. Topfer et al. ") ont étudié la diffusion du fer a travers un spinelle de
type (CrxFe x)3.504 (avec 6 I’écart a la steechiométrie) a 1200°C. L’auteur a déterminé deux
coefficients de diffusion pour chaque teneur en Cr (0 < x < 0,4) : un pour lequel il considere
que les défauts prépondérants sont des lacunes cationiques (cas de la forte pression partielle
de dioxygene, po,) et un pour lequel les defauts sont majoritairement des cations interstitiels
(cas de la faible po,). La Figure 59 présente le coefficient de diffusion du fer obtenu par
Topfer et al. [Tép%], dans le cas ou les défauts sont des cations interstitiels, en fonction de la
teneur en Cr du spinelle®. Il montre que la diffusion du fer est ralentie lorsque la teneur en Cr

augmente.

-14
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-15

Log Drpy
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-16
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Figure 59 : Coefficient de diffusion du Fe, a 1200°C, au travers une couche de type spinelle de composition (Cr,Fe;,)3 504
en fonction de sa teneur en Cr, d'aprés Topfer 7%,

En supposant que cette observation soit transposable a 325°C, la différence de densité et de
taille de cristallites entre 1’échantillon de référence et les échantillons traités pourrait étre
reliée a I’augmentation de la teneur en Cr dans la couche interne. En effet, I’augmentation de
la teneur en Cr diminuerait I’apport en Fe par diffusion cationique permettant de former les
cristallites de la couche externe.

5.2.3. Bilan de matiere sur le nickel

Concernant la teneur en Ni dans 1’échantillon, un éventuel lien entre 1’enrichissement en Ni
dans 1’alliage sous-jacent et la teneur de ce méme ¢élément dans la couche externe peut étre

® Dans les milieux de type primaire, la po, ¢quivalente est tres faible (cf. Annexe 1), c’est

pourquoi seuls les coefficients de diffusion mesurés dans le cas ou les défauts sont des cations
interstitiels ont été portés sur ce graphique.
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remarqué. En effet, les deux échantillons dont les cristallites présentent la plus faible teneur
en Ni sont également ceux qui présentent 1’enrichissement le plus marqué dans ’alliage sous-
jacent (cf. Tableau 11 et Tableau 15).

Pour pousser plus avant les investigations portant sur les liens entre le transport cationique au
sein de la couche interne et les compositions respectives de la couche externe et de ’alliage
sous-jacent, il semble nécessaire d’évaluer les concentrations en cations relachés dans le
milieu. En effet, dans cette étude, seuls les cations ayant contribué a I’édification de couche
externe sont pris en compte. Or, ce flux ne représente qu’une fraction de la quantité totale de
cations ayant diffusé au travers de la couche interne. Des expériences permettant d’évaluer le
relachement des cations en solution avec précision pourraient notamment contribuer a
éclaircir le réle du Cr sur la diffusion cationique au sein de la couche interne.

La division systématique de la couche interne en deux sous-couches, mise en évidence dans
ces travaux, n’est pas expliquée a I’heure actuelle. Dans le cas particulier des échantillons
implantés aux ions xénons, les résultats présentés dans le chapitre 5 permettront d’apporter
des ¢léments de compréhension quant a I’origine de cette morphologie.

Ce chapitre a permis de décrire la morphologie et la composition de 1’oxyde formé pour
chaque échantillon ayant été exposé¢ 600 h en milieu primaire a 325°C. Le but du prochain
chapitre est de déterminer 1’évolution de I’épaisseur de la couche d’oxyde protectrice en
fonction du temps d’exposition.

96



Chapitre 4 : Cinétique d’oxydation

97



Chapitre IV : Cinétique d’oxydation

L’objectif de ce chapitre est d’étudier la cinétique d’oxydation pour chaque catégorie
d’échantillon exposée en milieu primaire.

Les échantillons ont été exposés a ce type de milieu pendant 24 a 1500 h. Les résultats
présentés dans le chapitre précédent ont montré qu’apres 600 h d’exposition, I’épaisseur de la
couche d’oxyde formée sur ces aciers pouvait varier entre 20 et 300 nm selon la nature des
traitements subis par les échantillons avant essai de corrosion. Une méthode couplant deux
techniques d’analyses par faisceaux d’ions (la NRA et la RBS) a été mise en place afin de
pouvoir mesurer ces épaisseurs d’oxyde.

La premicere partie de ce chapitre sera consacrée a la description de cette méthode d’analyse.
Les résultats obtenus seront présentés et comparés a d’autres analyses effectuées par MEB et
par MET dans une deuxiéme partie.

1. Méthode

Le chapitre précédent a permis de confirmer les résultats de la littérature qui décrivaient la
couche d’oxyde formée sur les aciers inoxydables austénitiques comme ayant une structure
duplex. D’apres 1’état de 1I’art, seule la couche interne, enrichie en chrome, est considérée
comme étant protectrice vis-a-vis de la corrosion. Ainsi, le but de ce chapitre est d’étudier la
croissance de cette couche au cours du temps. Une méthode a donc été mise en place afin de
pouvoir différencier les deux couches d’oxyde pour accéder a I’épaisseur de la couche interne.
La premicre étape de cette méthode consiste a évaluer 1’épaisseur totale d’oxyde par NRA et
la deuxiéme a déterminer I’épaisseur de la couche externe par RBS.

1.1. Evaluation de I’épaisseur totale d’oxyde

Dans un premier temps, une analyse par réaction nucléaire (NRA, présentée dans le chapitre
2) a été effectuée afin de déterminer la quantité totale d’oxygéne et d’en déduire 1’épaisseur
¢quivalente totale d’oxyde.

La Figure 60 présente le spectre des protons émis par réaction nucléaire entre le faisceau de
deutons incidents (a une énergie de 900 keV) et un échantillon de référence exposé 600 h en
milieu primaire a 325°C. Trois pics peuvent étre observés et sont associé€s a trois réactions
nucléaires (I’indice 0 correspond a une particule conduisant a un atome a 1’état fondamental et
I’indice 1 a un atome dans son premier état excité) :

- %0 (d,p)""0 et '°0 (d,pp)'’O: 0 + D* = Y0 + H?
2Cc@dp)-C: 2c+ Dt = BC+ HY

L’¢énergie du proton émis, caractéristique de chacune de ces réactions, est connue
(respectivement 1258, 2135 et 2759 keV 002 B0y ot nermet d’étalonner le spectre en
énergie.
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Figure 60 : Spectre étalonné en énergie obtenu par NRA sur un échantillon
de référence exposé 600 h en milieu primaire a 325°C.

L’¢évaluation de la quantité totale d’oxygene est effectuée a partir du pic caractéristique de la
réaction '°O (d,p;)'’O car elle est plus intense grice a sa section efficace plus grande
[GurO4L[Ber03] 1 »intensité et I’aire de ce pic étant plus importantes, I’incertitude sur 1’évaluation
de la teneur en oxygeéne sera moindre.

L’¢étalonnage du dosage de I"oxygene a été effectué a partir d’échantillons étalons en tantale
recouvert d’une couche de Ta,Os en surface dont I’épaisseur est connue. Les échantillons de
référence utilisés dans le cadre de ces travaux ont été réalisés lors de la thése de Loic

Marchetti ™7 d>aprés la méthode développée par Amsel et al. en 1978 [Ams78al. [Ams78b]

]

La quantification a été effectuée grice au logiciel SIMNRA ™M®%1 en utilisant la section

efficace publiée par Gurbich ez al. [“"Y. Lors de chaque nouvelle mesure, deux échantillons
de référence ont été analysés afin de déterminer le coefficient permettant d’obtenir la teneur

en oxygene par unité de surface a partir des données issues de SIMNRA.

L’épaisseur équivalente totale d’oxyde peut étre définie comme [’épaisseur d’oxyde
correspondant a la mesure de la quantité d’atome d’oxygeéne par unité de surface, s’il est
supposé que celui-ci est constitué d’une couche de FeCr,O4 dense, continue et uniforme. Afin
de déterminer cette épaisseur, il est nécessaire de procéder en plusieurs étapes :

- P’intégrale du pic caractéristique de la réaction '°O (d,p;)'’O est déterminée en utilisant
le logiciel SIMNRA (voir I’exemple présenté sur la Figure 61),

- la teneur en oxygene par unité¢ de surface est déduite de la mesure précédente grace a
I’étalonnage,

- I’épaisseur équivalente est calculée via I’expression suivante,

0. — q X Mgecr,0,
éq —
7 X pPrecr,0, X Na
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avec egq I’épaisseur €quivalente de le couche d’oxyde, q la quantit¢ totale d’atomes formant
I’oxyde par unités de surface (ici atomes de Fe, Cr et d’O dans les proportions de FeCr,0,),
Ny le nombre d’Avogadro, Mgecr,o, la masse molaire de FeCr,O4 (223,8 gmol™) et

Precr,0,53 Masse volumique (5,06 g.cm™).
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Figure 61 : Spectres expérimental et simulé centrés sur le pic correspondant a la réaction 160(d,p1)170 pour un échantillon
de référence exposé 600 h en milieu primaire a 325°C.

La comparaison entre 1’analyse et la simulation permet de déterminer par la méthode
présentée ci-dessus I’épaisseur équivalente totale d’oxyde formé sur chaque échantillon
expos¢ en milieu primaire. De plus, pour chaque analyse plusieurs pointés ont été réalisés afin
de déterminer une incertitude sur la mesure.

1.2. Evaluation de I'épaisseur de la couche externe

Afin d’obtenir I’épaisseur équivalente de la couche externe, un dép6t d’or (supposé inerte vis-
a-vis des processus d’oxydation) a été réalis¢ pour marquer ’interface entre les deux couches
d’oxydes se formant sur un acier inoxydable exposé au milieu primaire. En effet, la couche
interne ayant une croissance anionique et la couche externe se formant via un mécanisme de
diffusion cationique, I’or sera localisé a I’interface entre les deux couches d’oxyde comme le
montre la Figure 62. La mesure de la quantité totale d’oxygéne par NRA a été présentée dans
le paragraphe précédent. L’évaluation de 1’épaisseur de la couche externe, par RBS (technique
d’analyse présentée au chapitre 2), est expliquée dans cette partie.
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Couche} Mesure RBS

/ externe
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3 1 6 L d'oxydation
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Figure 62 : Schéma expliquant la méthode de détermination de I'épaisseur de la couche interne
par couplage de la NRA, de la RBS et d'un marquage a l'or.

Le dépot d’or a été réalisé de manicre a obtenir une couche qui soit la plus fine possible et
discontinue afin de permettre le contact entre le milieu et le matériau étudié. Pour cela, un
dépot de 0,5 nm environ (épaisseur estimée via la microbalance a quartz équipant le
métalliseur) a ¢été réalis€ via un métalliseur EMITECH KO975X sous un courant de
pulvérisation de 100 nA. La Figure 63 présente I’aspect du dépot d’or avant et apres

exposition de 1’échantillon au milieu primaire.

v

Cristallites
100 nm
Figure 63 : Observations par MEB du dép6t d'or réalisé sur un
échantillon d'acier inoxydable a) avant oxydation b) aprés une exposition de 120 h en milieu primaire.

Plots d’or

L’image (a) de la figure 63 permet de vérifier que le dépdt, qui apparait en clair, n’est pas
continu. L’image (b) montre que le dépot d’or semble s’agglomérer sous forme de plots
sphériques d’environ 10 nm de diamétre lors de l’oxydation en milieu primaire. Des
cristallites de la couche externe peuvent également étre observées.

L’¢énergie des hélions rétrodiffusés est caractéristique de 1’atome rencontré et de sa
localisation en profondeur. Un échantillon d’aluminium recouvert d’un dépot d’or et de
palladium a été utilisé afin d’¢étalonner le spectre obtenu par RBS en énergie. La Figure 64
présente le spectre obtenu sur un échantillon étalon. Plus I’atome est lourd plus la perte
d’énergie de I’hélion rétrodiffusé sera faible : les pics représentatifs de 1’Al, du Pd et de I’Au
apparaissent donc sur le spectre dans 1’ordre croissant du numéro atomique (voir Figure 64).
L’aluminium n’est pas représenté par un pic puisque son épaisseur est infinie par rapport a la
profondeur de pénétration des hélions. Le front de I’aluminium ainsi que le pic du Pd et de
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I’Au, respectivement a 1145, 1738 et 1854 keV ont été utilisés pour étalonner le spectre en
énergie.
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Figure 64 : Spectre RBS issu de I'interaction entre un faisceau d’hélions de 2 MeV
et un échantillon d'aluminium recouvert par un dépot d'or et de palladium.

L’analyse RBS a été utilisée afin de détecter 1’or et de le localiser en profondeur apres
oxydation. En effet, plus la couche d’oxyde se trouvant au-dessus de I’or est épaisse plus
I’énergie des ions rétrodiffusés par 1’or sera faible. La Figure 65 présente un spectre RBS
centré sur le pic caractéristique de la présence d’or a la surface d’un échantillon de référence
avant et aprés 24 h d’oxydation en milieu primaire. Les intensités ont été normalisées au
maximum du pic correspondant a 1’or car I’épaisseur du dépdt étant tres faible des variations
significatives d’épaisseur ont été constatées entre les différents dépots réalisés.

1,2

Echantillon

aprés oxydation Echantillon

avant oxydation

Coups normalisés

1750 1800 1850 1900 1950
Energie (keV)

Figure 65 : Agrandissement d'un spectre RBS réalisé sur un échantillon de 316L doré autour du pic caractéristique de la
présence d’or ; décalage du maximum du pic avant et apres 24 h d’exposition en milieu primaire.

Un décalage du pic caractéristique de 1’or vers les énergies les plus faibles ainsi qu’un
¢largissement du pic est observé. Ce décalage du pic associé¢ a I'or vers les énergies plus
faibles traduit la formation d’une couche d’oxyde surmontant le dépdt d’or. L’¢élargissement
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du pic est attribué¢ a la rugosité ou aux hétérogénéités locales d’épaisseur de la couche
d’oxyde recouvrant ’or.

Le décalage de ce pic est utilis€¢ pour déterminer I’épaisseur équivalente de la couche se
trouvant au-dessus de 1’or, grace au logiciel SIMNRA. La couche d’oxyde surmontant I’or est
considérée comme étant un spinelle de type Fe;O4 et la quantité d’atome par unité de surface
est ajustée afin d’étre la plus représentative possible du spectre expérimental. La rugosité
engendrée par la formation de la couche externe est ajustée de maniére a simuler
I’¢largissement du pic. La Figure 66 présente une comparaison entre un spectre expérimental
obtenu par RBS et un spectre simulé via SIMNRA sur un échantillon d’acier inoxydable de
référence et exposé 200 h en milieu primaire a 325°C.

a) 2000 b) 800 \ \
Expérimental Simulé

1500 - Expérimental ]

-
e Front de l'alliage
Simulé 9

1000 -

Coups
Coups
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Figure 66 : Spectres RBS (expérimental et simulé) issus de I'interaction d’un faisceau d’hélions de 2 MeV avec un
échantillon d'acier inoxydable de type 316L exposé 200 h en milieu primaire a 325°C, a) spectre général b)
agrandissement autour du pic correspondant a I'or.

Trois parties peuvent étre observées sur ce spectre: le front de I’alliage principalement
compos¢ de Fe, de Cr et de Ni, un épaulement li¢ a la présence de Mo dans 1’alliage et le pic
d’or se trouvant a environ 1854 keV.

L’épaisseur équivalente d’oxyde externe c’est-a-dire [’épaisseur d’oxyde externe en
considérant qu’il est dense, continu et uniforme est déterminée par la formule suivante :

q X MF€304
7 X Prejo, X Ny

€sq.ext =

avec egq I’épaisseur équivalente de le couche externe, q la quantite¢ d’atomes par unités de
surface déterminée par SIMNRA (ici atomes de Fe et d’O dans les proportions de Fe;O4), Ny
le nombre d’Avogadro, Mp,,p, la masse molaire de Fe;O4 (231,5 gmol™) et sa masse
volumique (5,17 g.cm™).
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La comparaison entre le spectre expérimental et sa simulation réalisée a 1’aide du logiciel
SIMNRA permet de déterminer I’épaisseur équivalente d’oxyde externe formé sur chaque
¢échantillon exposé en milieu primaire.

1.3. Bilan

La différence entre 1I’épaisseur obtenue par NRA et celle obtenue par RBS permet d’obtenir
I’évolution de 1’épaisseur de la couche interne en fonction du temps. Ainsi, la cinétique de
croissance de la couche d’oxyde protectrice peut étre étudi¢e pour chaque type d’échantillon.
De plus, ces deux techniques permettent d’analyser une surface couvrant plusieurs milliers de
grains d’alliage et ainsi d’obtenir une cinétique d’oxydation qui soit compatible avec 1’échelle
des phénomenes de corrosion généralisée. Les résultats obtenus sont présentés dans le
paragraphe 2.

2. Résultats

2.1. Cinétique d’oxydation obtenue par la méthode NRA/RBS

Les cinétiques d’oxydation déterminées a partir de la méthode décrite ci-dessus sont
présentées dans la Figure 67. Seule la cinétique d’oxydation relative aux échantillons traités
thermiquement a été déterminée grace a des images MET en coupe transverse suite a une
panne de I’accélérateur permettant de réaliser les analyses par faisceaux d’ions. Pour cela, dix
mesures d’épaisseurs de la couche interne ont été effectuées sur 9 images différentes.

120 ® Référence doré (NRA/RBS) Implanté Xe doré (NRA/RBS)
® Implanté H doré (NRA/RBS) ® Traité thermiquement (MET)
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Figure 67 : Cinétiques d'oxydation déterminées soit par analyses couplées NRA/RBS, soit a partir d’observations par MET,
sur différents types d’échantillons d’aciers inoxydables exposés a 325°C en milieu primaire.

Pour les échantillons de référence, ainsi que pour les échantillons implantés, ces courbes
semblent montrer que I’épaisseur de la couche interne croit fortement durant les 24 premiéres
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heures d’exposition puis évolue peu au-dela de cette durée. Dans le cas des échantillons ayant
subi un traitement thermique, la croissance de la couche interne est plus progressive :
I’épaisseur de cette couche a été évaluée a 20 nm apreés 48 h et a 50 nm apres 600 h
d’exposition en milieu primaire a 325°C.

Les échantillons implantés xénon présentent la couche d’oxyde interne la plus épaisse
(environ 90 nm) alors qu’une couche d’environ 20 nm d’épaisseur est mise en évidence sur
les échantillons de référence et implantés protons. La comparaison des deux types
d’échantillons implantés montre que ces 2 modes d’implantation ont des conséquences
différentes sur la cinétique d’oxydation de I’acier inoxydable 316L. D¢s les premieres 24 h
d’exposition, la couche interne formée sur les échantillons implantés au xénon atteint une
épaisseur du méme ordre de grandeur que la profondeur affectée par I’implantation d’ions (=
90 nm). Les défauts créés par ce type d’implantation semblent donc augmenter la sensibilité
de D’acier inoxydable 316L a la corrosion généralisée en milieu primaire. A D’inverse,
I’influence de I’implantation de protons sur la cinétique de corrosion semble négligeable
puisque les cinétiques d’oxydation mesurées sur ce type d’échantillon et sur les échantillons
de référence sont tout a fait comparables. Il peut cependant étre remarqué que I’épaisseur de
la couche d’oxyde formée sur les échantillons de référence dorés aprés 600 h d’exposition
(environ 20 nm) est beaucoup plus faible que les épaisseurs qui ont été mises en évidence sur
le méme type d’échantillon non revétu d’un dépot d’or (de I’ordre de 300 nm), a partir des
observations par MET présentées au chapitre 3. Ces différences impliquent donc de vérifier la
concordance des résultats obtenus par le couplage des techniques d’analyses par faisceau
d’ions et par microscopies €lectroniques (MEB et/ou MET) afin de vérifier si le dépdt d’or est
bien inerte vis-a-vis des cinétiques d’oxydation.

2.2. Cinétique obtenue par MEB et/ou MET

Les caractérisations MET présentées dans le chapitre 3 ont permis de montrer que la couche
interne formée sur un échantillon d’acier inoxydable implanté par des ions xénons a 240 keV
apres 600 h d’exposition en milieu primaire avait une épaisseur de 90 nm ce qui confirme le
résultat obtenu sur un échantillon doré et analysé par NRA et RBS comme le montre la Figure
68. Une comparaison similaire peut étre faite sur I’échantillon implanté proton : aprés 600 h
d’oxydation, les deux techniques donnent des résultats trés similaires avec une couche interne
d’épaisseur égale a 20 nm. Pour ces deux types d’échantillons (implantés proton et implantés
xénon), la comparaison des deux méthodes permet de valider 1’utilisation des faisceaux d’ions
pour la détermination des courbes cinétiques. Cependant, il peut étre remarqué un écart
important entre les valeurs obtenues sur 1’échantillon de référence par les deux méthodes :
320 nm au MET et 20 nm par les techniques de faisceaux d’ions. Cette différence peut étre
due a une couche d’oxyde trés hétérogene en épaisseur. En effet, I’analyse par MET étant tres
locale, la lame a pu étre prélevée sur une région de I’échantillon ou I’oxyde interne était trés
¢épais. La diminution de I’épaisseur de la couche interne observée par NRA/RBS peut
¢galement étre liée a la présence d’or en surface qui modifierait alors le processus de
corrosion.
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Figure 68 : Comparaison des épaisseurs de couche interne obtenues par MET et par couplage NRA/RBS aprés 600 h

d'exposition en milieu primaire a 325°C.
Plusieurs observations ont été réalisées dans le but de vérifier I’homogénéité de la couche
d’oxyde sur un échantillon de référence. La Figure 69 montre une image obtenue par MEB
sur une coupe transverse d’un échantillon de référence non doré exposé¢ 600 h en milieu
primaire a 325°C. L’¢épaisseur de la couche interne formée sur les échantillons de référence
non dorés étant suffisante pour effectuer des observations MEB en coupe transverse, la
cinétique d’oxydation de 1’échantillon de référence a été déterminée a 1’aide de cette
technique et comparée a celle obtenue précédemment par la méthode utilisant les faisceaux
d’ions sur la Figure 70.

Résine

Couche externe
z

$ Couche interne

Figure 69 : Observations par MEB sur coupe transverse d'un échantillon d'acier inoxydable austénitique de référence
exposé 600 h en milieu primaire a 325°C a) vue générale b) vue agrandie.
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Ces observations montrent que, dans I’objectif d’évaluer I’influence du traitement appliqué a
I’acier 316L sur sa cinétique d’oxydation en s’affranchissant d’un éventuel effet parasite lié
au marquage a l’or, il est préférable de comparer les courbes cinétiques obtenues par NRA et
RBS sur les échantillons implantés a celles obtenues respectivement par MEB et MET sur les
échantillons référence et les échantillons traités thermiquement.
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Figure 70 : Cinétiques d'oxydation d'un échantillon de référence d’acier inoxydable exposé en milieu primaire a 325°C.
Comparaison entre deux méthodes d'analyses : NRA et RBS sur un échantillon doré et MEB sur un échantillon non doré.

Plusieurs analyses, présentées dans le prochain paragraphe, ont été réalisées afin d’essayer de
comprendre pour quelles raisons, une différence est observée entre les deux méthodes sur
I’échantillon de référence alors qu’il n’y en a aucune pour les échantillons implantés.

3. L’or: un marqueur inerte ?

Les observations présentées dans le paragraphe précédent ameéne a penser que I’or joue un
role sur la croissance de la couche interne dans le cas des échantillons de référence. Les
observations par MEB présentées sur la Figure 71 mettent en évidence un effet du dépot d’or
sur la formation de la couche externe se développant sur les échantillons de référence.

En effet, la comparaison de la Figure 71-a et de la Figure 71-b montre que la présence d’or en
surface conduit a une diminution de la taille et de la densité surfacique des cristallites de la
couche externe.
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a A

Figure 71 : Observations par MEB de la surface d'un échantillon d'acier inoxydable austénitique de référence exposé 600
h en milieu primaire a 325°C a) partie non dorée b) partie dorée.

Une analyse par MET a été réalisée sur un échantillon de référence doré et exposé 48 h afin
d’observer si la présence d’or avait engendré une modification de la morphologie des couches
d’oxyde ou de son mécanisme de formation. La Figure 72 montre une image en coupe
transerve de cet échantillon. Des cristallites de la couche externe, des plots d’or sphérique
ainsi que la couche interne peuvent étre visualisés et montrent que I’or ne forme pas une
couche continue et se situe bien entre les deux couches d’oxyde. Ceci permet de confirmer
que, comme dans le cas des échantillons non dorés, la couche interne croit par un processus
de diffusion anionique et que le développement des cristallites de la couche externe est li¢ a
un processus de diffusion des cations a travers la couche interne. La Figure 73 présente une
observation par MET de ce méme échantillon ainsi que le profil EDX associé. L’image
permet d’observer le dépot d’or en blanc et la couche d’oxyde en noir. L’épaisseur de la
couche interne a ¢été¢ évaluée a 11 nm via la méthode de positionnement des interfaces
présentée au § 1.1.2. du chapitre 3. Ce résultat confirme la mesure effectuée par NRA et RBS
sur un échantillon doré. La comparaison des résultats obtenus via les différentes méthodes
utilisées (MEB, MET, NRA, RBS) confirme I’influence de 1’or sur la cinétique de croissance
de la couche interne, dans le cas des échantillons de référence.

Figure 72 : Observation par MET en coupe transverse de I'échantillon de référence doré et exposé 48 h en milieu primaire
a325°C.
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Figure 73 : a) Observation par MET en mode HAADF sur une coupe transverse d’un échantillon de référence doré apres
48 h d'exposition en milieu primaire a 325°C, b) Profil EDX effectué le long de la ligne rouge présentée sur la Figure 73-a).

La Figure 74 récapitule les cinétiques obtenues sur les échantillons de référence doré et non
doré. Les mesures réalisées a partir des observations par MET, qui confirment les résultats
MEB et NRA/RBS sont également reportées.
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Figure 74 : Cinétiques d'oxydation d’un échantillon de référence d’acier inoxydable 316L exposé en milieu primaire a
325°C.

Le marquage a I’or influencant uniquement 1’oxydation des échantillons de référence, 1’étape
limitante du processus d’oxydation pourrait dans ce cas étre différente de celle impliquée dans
le cas des échantillons implantés, I’or jouant alors un réle sur cette étape.
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En premiére hypothese, il a été¢ supposé que 1’or affectait la chimisorption dissociative a
I’interface couche interne / milieu. En effet, la configuration de 1’or est caractérisée par une
orbitale d remplie ce qui rend 1’échange électronique et la dissociation plus difficile (9%, Si
I’or a un effet inhibiteur sur la dissociation des molécules d’eau en surface, sa présence
pourrait engendrer un ralentissement de la cinétique d’oxydation. Afin de vérifier cette
hypothese, du ruthénium et du platine ont été déposés sur deux échantillons de référence dans
des conditions similaires a celles mises en ceuvre pour la réalisation des dépdts d’or (cf. § 1.2
de ce chapitre). Ces ¢léments sont considérés comme des catalyseurs de la chimisorption
dissociative (4" puisqu’ils posseédent une configuration €lectronique présentant une orbitale
d incompléte. Si P’effet de I'or est li¢é a une diminution de la cinétique du processus de
chimisorption dissociative de I’eau, I’oxydation des échantillons recouverts partiellement de
Pt et de Ru devraient conduire a la formation d’une couche d’oxyde d’épaisseur supérieure,
ou a minima égale a celle de I’oxyde formé sur les échantillons non dorés. Cependant, les
analyses NRA/RBS de ces échantillons ont révélé des couches internes de 21 et 34 nm,
respectivement pour le dépdt de Pt et de Ru, ces résultats étant confirmés par les observations
par MEB en coupe transverse. L’effet de 1’or sur I’épaisseur de la couche d’oxyde formée sur
un échantillon d’acier inoxydable exposé en milieu primaire ne semble donc pas étre di a un
éventuel effet inhibiteur de 1’or vis-a-vis des réactions de surface.

Une deuxiéme hypothése peut étre formulée quant a un éventuel effet « bloquant » du dépot
d’or : il pourrait occuper d’une part, les sites de sorption et ainsi diminuer I’apport en oxygene
et la croissance de la couche interne, et d’autre part les sites de germination de la couche
externe. Ceci expliquerait également la diminution de la densité des cristallites en présence
d’or. Cette hypothése semble la plus plausible au vu des résultats présentés dans ce chapitre.
Pour le vérifier, il serait utile de pouvoir réaliser un dépdt d’or plus fin et de déterminer si
I’épaisseur de I’oxyde est plus importante dans ce dernier cas.

4. Bilan du chapitre

4.1. Récapitulatif des résultats

Les résultats présentés dans ce chapitre ont permis de montrer que I’or n’était pas inerte vis-a-
vis de la cinétique d’oxydation des échantillons de référence alors qu’il I’était dans le cas des
¢chantillons implantés. En ce qui concerne 1’échantillon traité thermiquement la cinétique a
été réalisée sur des échantillons non doré : I’effet de 1’or n’a donc pas pu étre étudié.

Pour chaque catégorie d’échantillons, les cinétiques d’oxydation, ainsi que les techniques
retenues pour les déterminer, sont présentées sur la Figure 75. Cette comparaison montre que
la présence de défauts dans le substrat métallique engendre la formation d’une couche interne
plus fine et que le traitement thermique a également eu pour conséquence une diminution de
I’épaisseur de cette couche. Contrairement aux échantillons implantés, 1’épaisseur de la
couche interne formée sur les échantillons de référence et sur les échantillons traités
thermiquement semble évoluer au cours du temps et ne se stabilise pas dés les premicres 24 h
d’exposition. Bien que 1’épaisseur de la couche interne soit différente pour les deux types
d’échantillon implanté (proton et xénon), les allures des courbes cinétiques sont semblables
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puisque la vitesse d’oxydation est importante lors des premiéres 24 h et quasi-nulle ensuite. A
I’inverse, les épaisseurs des échantillons non implantés (référence et traité thermiquement)
augmentent en fonction du temps sur l’intervalle de temps de notre étude. La vitesse
d’oxydation de ces deux échantillons n’est pas nulle a partir de 24 h et décroit au cours du
temps.
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Figure 75 : Cinétiques d'oxydation d'un acier 316L exposé en milieu primaire a 325°C pour quatre catégories
d'échantillons : référence (MEB), traité thermiquement (MET) implanté xénon (NRA/RBS) et implanté proton (NRA/RBS).

4.2. Discussion

Ce chapitre a permis d’étudier la cinétique d’oxydation des échantillons de référence et des
¢chantillons ayant subi un traitement visant & modifier la densité de défauts dans la
microstructure initiale. La cinétique d’oxydation obtenue sur les échantillons implantés
protons et xénons suit une loi de type logarithmique comme le montre la Figure 76. Le
Tableau 17 rappelle la composition de la couche externe déterminée par analyse EDX dans le
chapitre 3. Il avait été noté que la teneur en Cr et en Ni dans la couche externe formée sur les
¢chantillons implantés était plus faible que dans le cas des échantillons non implantés. La
quasi-absence de variation temporelle de 1’épaisseur d’oxyde dans le cas des échantillons
implantés pourrait étre reliée a cette teneur en Cr et en Ni plus faible. En effet, le fait que la
vitesse d’oxydation de ces échantillons soit quasi-nulle aprés 24 h d’exposition en milieu
primaire, améne a penser que la couche interne formée est protectrice vis-a-vis des
phénomenes de diffusion. Le transport des cations au travers de cette couche pourrait étre
défavoris¢ et engendrer ainsi une diminution de la teneur en Cr et en Ni dans la couche
externe. Les cinétiques obtenues sur les échantillons de référence et traités thermiquement ne
peuvent étre ajustées avec une loi cinétique classique qu’elle soit logarithmique ou
parabolique.
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Figure 76 : Cinétiques d'oxydation d'aciers de type 316L exposé en milieu primaire a 325°C et ajustement par une loi de
type logarithmique a) implanté H b) implanté Xe.

Tableau 17 : Récapitulatif de la composition moyenne (exprimée en pourcentage atomique)
de la couche externe formée sur un acier 316L apres 600 h d'exposition en milieu primaire a 325°C.

Composition % at.

Echantillon Fe | Cr|Ni| O
Référence 28 | 3| 6 |63
Implanté proton 32 | 1] 3 |64
Implanté xénon 35 1 0| 1 |63
Traité thermiquement | 26 | 3 | 5 | 66

Ces résultats montrent que le mécanisme de formation de la couche interne est différent dans
le cas des échantillons implantés et dans celui des échantillons non implantés. En effet, les
différences de loi cinétique entre ces deux catégories d’échantillons prouvent que les étapes
limitantes du processus d’oxydation sont différentes. De plus, le fait que 1’or n’ait aucun effet
sur la cinétique des échantillons implantés est en accord avec cette conclusion puisque cette
observation montre que ce dépot joue un rdle sur une étape qui est limitante dans le cas des
¢chantillons de référence mais qui ne 1’est pas dans les cas des échantillons implantés.

Ce chapitre a fait appel a des notions d’étapes d’oxydation. Cependant, le mécanisme
d’oxydation des aciers inoxydables austénitiques est encore mal connu. L’objectif du prochain
chapitre est de parvenir a I’écriture d’un tel mécanisme et de comparer le cas d’un échantillon
de référence a un échantillon implanté toujours dans 1’optique de déterminer quel est I’effet
des défauts sur ces processus.
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Chapitre V : Mécanismes d’oxydation et d’absorption d’hydrogéne

Le but de ce chapitre est triple :

(1) déterminer 1’espece diffusante responsable de la formation et de la croissance de la
couche interne en étudiant le transport de 1’oxygeéne et de ’hydrogeéne a travers
cette couche afin de proposer un mécanisme d’oxydation des aciers inoxydables
austénitiques en milieu primaire ;

(i)  étudier I’absorption d’hydrogene par 1’alliage concomitante aux processus de
corrosion ;

(ii1))  étudier I’effet de la présence de défauts d’implantation en surface du substrat sur
les processus de diffusion au sein de la couche d’oxyde.

Les modes de transport de 1’oxygene et de I’hydrogeéne dans 1’oxyde et dans 1’alliage ont été
étudiés en utilisant des traceurs isotopiques de I’oxygéne ('*0) et de I’hydrogéne (D). Pour ce
faire, deux types d’essais ont été réalisés : des oxydations en mono-séquence (réalisée dans
un milieu primaire enrichi en traceur isotopique) et en double séquence (composée d’une pré-
oxydation en milieu primaire naturel suivi d’une seconde séquence dans un milieu enrichi en
traceur). Les échantillons issus de ces essais ont été caractérisés via deux techniques
d’analyses : le SIMS et la SDL.

La majorité des résultats présentés dans ce chapitre a été obtenue sur des échantillons traités
thermiquement car ils présentent une densité de cristallites en surface plus faible que dans le
cas des échantillons de référence. L’objectif de ce chapitre étant I’étude des mécanismes de
transport au sein de la couche protectrice, il est préférable de limiter la présence de la couche
externe qui engendre une rugosité de surface pouvant dégrader la résolution des techniques
d’abrasion. En effet, en présence d’une couche externe trop abondante, la discontinuité de
celle-ci va entrainer ’abrasion simultanée des différentes couches qui conduira a une
réduction de la dynamique de mesure lors du franchissement des interfaces. Ce phénomeéne
rend I’interprétation des signaux issus des techniques de profilométrie plus complexe, dans le
cas ou des matériaux multicouches et rugueux sont étudiés. C’est pourquoi la majorité de
I’étude présentée dans ce chapitre a été conduite sur les échantillons les plus favorables, en
termes de dynamique de mesure, a une analyse fine des signaux acquis. Cependant, il a été
vérifié que les résultats obtenus par SIMS et SDL sur les échantillons de référence étaient
similaires malgré une moins bonne résolution en profondeur (cf. annexe 3).

La premiére partie de ce chapitre décrira les essais en mono-séquence permettant d’étudier
I’absorption d’hydrogene dans ’oxyde et dans 1’alliage. La deuxiéme partie sera consacrée
aux essais en double séquence permettant d’étudier le transport de I’oxygeéne et de
I’hydrogene a travers la couche d’oxyde et d’aboutir a 1’écriture d’un mécanisme d’oxydation.

1. Etude de I'absorption d’hydrogene durant le processus de
corrosion

1.1. Méthode

Afin d’¢étudier I’absorption d’hydrogéne concomitante aux phénoménes de corrosion, des
essais de 600 h ont été réalisés en milieu primaire dans lequel le deutérium a été substitué a
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I’hydrogene. Les échantillons ont été exposés a ce milieu dans 1’autoclave statique en titane
présenté dans le chapitre 2. Aprés oxydation, les échantillons ont été conservés dans 1’azote
liquide jusqu’a leur caractérisation. En effet, il a ét¢é montré que dans le cas de chargement
cathodique en deutérium, la conservation des échantillons dans I’azote liquide jusqu’a
I’analyse peut permettre de s’affranchir des risques de vieillissement a température ambiante
[Diel2] Cette précaution semble adaptée dans le cas de cette étude puisque d’apres Forcey et al.
(Fors8] “1e coefficient de diffusion de I’hydrogéne dans un acier 316L est de 4.107"" cm”s™ a
température ambiante alors qu’il est évalué a 5.10°* cm’s” a la température de 1’azote
liquide. Enfin, Penzhorn ez al. "% ont montré que les isotopes de I’hydrogéne, notamment
le tritium, pouvait diffuser dans 1’acier 316 et désorber pendant une période de vieillissement
a température ambiante.

Deux méthodes ont été utilisées pour déterminer le profil du deutérium dans 1’oxyde et dans
I’alliage, respectivement le SIMS et la SDL. La différence de taux d’ionisation entre 1’oxyde
et I’alliage en SIMS engendre une forte diminution de I’intensité des signaux lors du
franchissement de I’interface oxyde/alliage. Cette décroissance, inhérente a la méthode, est
susceptible de masquer des variations du signal de deutérium au voisinage de cette interface.
La SDL a donc été utilisée en complément au SIMS afin d’étudier 1’évolution du profil de
deutérium dans 1’alliage sous-jacent a la couche d’oxyde, au voisinage direct de I’interface
oxyde /alliage. C’est une technique qui ne présente pas d’effet de matrice, c’est-a-dire que
pour une méme concentration dans 1’oxyde ou dans D’alliage, I’intensit¢ du signal sera
identique.

Cependant, I’analyse du deutérium par SDL, technique reposant sur la spectroscopie optique,
n’est pas classique. En effet, il existe peu d’¢léments pour lesquels la SDL permet de réaliser
une séparation isotopique. Hatano ez al. "' ont évoqué la possibilité de séparer I’hydrogéne
et le deutérium par cette technique.

Dans le cadre de cette étude, une méthode en plusieurs étapes a €té mise en place afin
d’obtenir le profil des ¢léments métalliques, du deutérium et de I’hydrogéne dans un méme
¢chantillon.

La longueur d’onde correspondant au deutérium a été déterminée en utilisant un échantillon
de Zircalloy-4 (alliage de zirconium, noté Zy-4 par la suite) deutéruré. Cet alliage a été choisi
car il permet I’absorption d’une quantité importante de deutérium et la création d’une phase
stable : ZrD (B9 1 *échantillon utilisé ici a été élaboré par chargement cathodique dans les
conditions présentées dans le Tableau 18.

Tableau 18 : Tableau récapitulatif des conditions de chargement
cathodique des échantillons de Zircalloy-4 utilisés pour la calibration de la SDL.

Milieu [D,SO4]=0,5M
Température 25 °C

Durée 95h

Densité de courant | -7,5 mA.cm™

Comme le montre la Figure 77, le spectre d’émission d’un échantillon de Zy-4 deutéruré
permet le positionnement du spectrometre sur la longueur d’onde du deutérium (121,517 nm)
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grace a la forte intensité du pic associé. Cette figure témoigne également de I’intérét de
I’utilisation du deutérium puisqu’on peut remarquer un pic d’hydrogéne non négligeable alors
que la solution utilisée pour la préparation de cet échantillon est enrichie en deutérium a plus
de 99% atomique. La présence de ce pic d’hydrogeéne peut provenir de deux sources
parasites : I’absorption d’eau a la surface de différents éléments de la chambre d’analyse (par
exemple la lampe a décharge) et la condensation de 1’eau a la surface des échantillons due a la
conservation des échantillons dans I’azote liquide. La quantité d’hydrogéne provenant de ces
deux sources parasites dépend de la procédure d’analyse et peut conduire a 1’obtention de
résultats non reproductibles. Ces phénomeénes constituent une source d’erreur d’autant plus
grande que la quantité d’hydrogéne absorbé dans les matériaux étudiés reste faible, comme
c’est le cas pour les alliages austénitiques. L’utilisation de deutérium permet donc d’isoler le
signal provenant de l’absorption par I’alliage durant son exposition en milieu primaire a
325°C en le différenciant des signaux d’hydrogeéne parasites.

15 1T
Picde D

Pic de H

Intensité (a.u.)

0,5 -

0\\\\\\\\\\\\\\\\\\\\\\\\\
121,4 121,45 121,5 121,55 121,6 121,65 121,7

Longueur d'onde (nm)

Figure 77 : Spectre d'émission obtenu en SDL sur un échantillon de Zy-4 deutéruré
dans les conditions précisées dans le tableau 1.

Le spectrometre utilis¢é dans cette étude posséde deux détecteurs: un polychromateur
permettant d’analyser 23 longueur d’ondes (et donc 23 éléments) en méme temps et un
monochromateur utilis€ pour pouvoir détecter un élément supplémentaire. Apres avoir placé
le polychromateur sur la longueur d’onde du deutérium, seul le profil de cet élément est
réalisé car la mesure des autres ¢léments est rendue impossible. Ensuite, le polychromateur est
replacé sur la longueur d’onde de I’hydrogeéne (121,586 nm) grace a un standard certifié
(NIST 1155) et les profils de I’hydrogene et des ¢léments métalliques sont obtenus dans ces
conditions sur une autre zone de 1’échantillon n’ayant pas été érodé. Lors de ces deux étapes,
un profil de Cr (longueur d’onde : 425,439 nm) est effectu¢ grace au monochromateur afin de
vérifier ’homogénéité de I’échantillon entre les deux zones d’analyses. Lors de I’analyse des
¢léments métalliques, un profil du Cr est réalis¢ grace au polychromateur. Cependant,
I’analyse de cet ¢élément par le monochromateur est nécessaire afin de pouvoir comparer les
signaux obtenus dans des conditions identiques sur les deux zones d’analyse.
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Les interfaces délimitant la couche externe, la couche interne et 1’alliage ont été déterminées
pour les profils SIMS et SDL de la méme manicre que pour les profils EDX obtenus par MET
(cf. paragraphe 1.1.2 du chapitre 3).

1.2. Absorption d’hydrogene dans I'oxyde

Le profil du deutérium absorbé dans 'oxyde a ¢été déterminé par analyse SIMS d’un
¢chantillon traité¢ thermiquement et exposé pendant 600 h a 325°C dans un milieu primaire
contenant du deutérium (99% dans la phase aqueuse et 99,8% dans la phase gazeuse). Le
SIMS a été choisi pour I’analyse du deutérium dans I’oxyde car le rendement d’ionisation est
favorable a un signal intense dans 1’oxyde et la résolution en profondeur est importante. La
Figure 78 présente ce profil ainsi que ceux des principaux ¢léments : le Fe, le Cr et I’O.
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Figure 78 : Profils de distribution des signaux associés aux principaux éléments en fonction du temps d'érosion, obtenus

par SIMS sur un échantillon de 316L traité thermiquement puis exposé 600 h en milieu primaire deutéré (phase aqueuse

et gazeuse marquées respectivement a 99% et 99,8%) ; les traits en pointillés matérialisent, respectivement de gauche a
droite, les interfaces couche externe / couche interne et couche interne alliage. .

Per13], [Soul2], [Ter08] et les résultats

présentés dans le chapitre 3 puisque la couche externe est composée principalement de fer et
que la couche interne est enrichie en chrome. La comparaison du profil de Cr a celui du D
montre que I’enrichissement de ces deux €léments est corrélé et que le deutérium est localisé
dans la couche interne. Aucune accumulation de deutérium n’est visible dans la couche
externe.

Les profils de Fe et de Cr sont en accord avec la littérature *

1.3. Absorption d’hydrogene dans I’'alliage

Comme cela a été expliqué dans le paragraphe 1.1, le profil du deutérium absorbé dans
I’alliage a été¢ déterminé par SDL sur un échantillon traité¢ thermiquement et exposé pendant
600 h a un milieu primaire contenant du deutérium (99% dans la phase aqueuse et 99,8% dans
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\

la phase gazeuse). La Figure 79-a) présente ce profil comparé a ceux des principaux
¢léments : le Fe, le Cr, le Ni et I’O. La Figure 79-b) présente une comparaison des profils de
D et de Ni.
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Figure 79 : Comparaison des profils de distribution quantitatifs des éléments métalliques et de I'oxygéne et qualitatif du
deutérium, obtenus par SDL sur un échantillon de 316L traité thermiquement puis exposé 600 h en milieu primaire
deutéré (phase aqueuse et gazeuse marquée), en fonction du temps d'abrasion ; (a) vue générale (b) agrandissement
focalisé sur la comparaison de Ni et D ; les traits en pointillés matérialisent, respectivement de gauche a droite, les
interfaces couche externe / couche interne et couche interne alliage.

De méme que pour 1’analyse par SIMS, cette figure confirme que la couche externe est riche
en Fe et la couche interne est enrichie en Cr. En ce qui concerne le deutérium, le profil de
distribution peut étre décrit de la maniére suivante :

- le signal croit de la couche externe vers la couche interne jusqu’a 1’apparition d’un
léger épaulement dans la couche interne, au voisinage de I’interface entre les couches
externe et interne (Figure 79) ;

- au-dela de cet épaulement, le signal croit a nouveau jusqu’a atteindre son maximum
pour un temps d’abrasion d’environ 10 s, ce pic est décalé¢ vers les plus grandes
profondeurs par rapport a celui du Cr (apparaissant pour un temps d’abrasion de 5 s
environ).

Il peut également étre remarqué que 1’augmentation du signal de D apres 1’épaulement semble
coincider avec la diminution du signal de O qui marque le début de 1’abrasion de 1’alliage.

Sur la base de ces ¢éléments, I’accumulation de deutérium semble donc localisée dans I’alliage
sous-jacent a I’oxyde.

11 peut étre remarqué que I’enrichissement en deutérium de la couche d’oxyde interne, mis en
¢vidence par SIMS, ne semble pas étre observé par SDL. Cependant, si la quantité¢ de
deutérium accumulée dans 1’oxyde est inférieure a celle accumulée dans 1’alliage, il est
possible que les variations du signal de deutérium dans 1’oxyde soit partiellement masquées
par la croissance du signal de D jusqu’a ’atteinte de son maximum dans I’alliage sous-jacent.
Ainsi, I’épaulement observé sur le profil de deutérium par SDL semble correspondre a
I’enrichissement en deutérium dans 1’oxyde interne, qui est exalté par SIMS en raison du
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rendement d’ionisation plus favorable de I’oxyde. Lors des analyses SDL, en 1’absence de ce
type d’effet, le signal de D associé a I’oxyde est rapidement masqué par le pic de deutérium
caractéristique de 1’absorption par ’alliage sous-jacent.

La Figure 79 (b) permet de montrer que la zone enrichie en nickel dans I’alliage sous-jacent
(déja observée par MET dans le chapitre 4) est corrélée a celle ou s’est accumulé le
deutérium. Cette accumulation d’hydrogene dans 1’alliage au voisinage direct de la couche
d’oxyde peut étre due a plusieurs phénomenes.

Elle peut étre la conséquence d’un coefficient de diffusion de I’hydrogéne plus faible dans
’alliage que dans I’oxyde. Le coefficient de diffusion de H dans I’alliage peut étre évalué,
d’aprés les données publiés par Forcey et al. ™ 4 4.107 cm?/s 4 325°C. Cependant, aucune
valeur de coefficient de diffusion de I’hydrogeéne dans un oxyde de type spinelle FeCr,O4 n’a
¢été recens¢ dans la littérature.

Cette accumulation peut également résulter d’un piégeage de I’hydrogéne dans 1’alliage au
voisinage de I’interface oxyde/alliage.

1.4. Source principale de I'hydrogene absorbé

Afin de déterminer si le deutérium absorbé par 1’alliage provient de ’eau et/ou de la
suppression en hydrogeéne, deux expériences ont ¢été réalisées. Les échantillons ont été
exposés pendant 120 h a un milieu primaire dans lequel I’hydrogeéne provenant soit de 1’eau,
soit de la suppression a été remplacé par du deutérium. Les profils de deutérium dans ces
¢chantillons ont ét¢ déterminés par SDL et les résultats obtenus sont présentés sur la Figure
80. Les profils de deutérium ont été normalisés par le signal résiduel de D dans 1’alliage.

Cette analyse montre que le signal du deutérium, dans le cas ou I’hydrogeéne provenant de la
molécule d’eau a été marqué isotopiquement, est beaucoup plus intense que dans le cas de
I’échantillon exposé au milieu H,O/D,. Cette observation démontre que la principale source
d’hydrogene absorbé par 1’alliage provient de la dissociation des molécules d’eau et laisse
supposer que la présence de deutérium dans 1’alliage sous-jacent est majoritairement associé¢
aux processus de corrosion. Ce résultat est en accord avec ceux de Jambon er al ™™,
obtenus sur des alliages a base nickel corrodés en milieu primaire, qui ont été présentés dans
le paragraphe 2.2.2. du chapitre 1. Il peut toutefois étre remarqué sur la Figure 80 que si
I’absorption d’hydrogéne par 1’alliage résulte majoritairement de la dissociation des
molécules d’eau associée au processus de corrosion, une part faible, mais significative, de
cette absorption résulte de la présence de dihydrogene dissous.
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Figure 80 : Profils de distribution des signaux associés au deutérium en fonction du temps d’abrasion, obtenus par SDL
sur deux échantillons de 316 L exposés 120 h a 325°C en milieu primaire dans lequel soit la phase aqueuse (D,0/H,), soit
la phase gazeuse (H,0/D,) sont deutérées.

Afin de vérifier si la prépondérance de la dissociation de la molécule d’eau dans 1’absorption
d’hydrogene perdure lorsque la cinétique d’oxydation ralentit, deux expériences en double
séquence ont été réalisées. La premieére séquence consiste a exposer les échantillons en milieu
primaire naturel (H,O/H,) pendant un temps long : 450 h. Lors de la deuxiéme séquence,
d’une durée de 16 h, ces échantillons sont exposés a un milieu primaire dans lequel
I’hydrogeéne de 1’eau ou I’hydrogeéne de la surpression a été marqué par du deutérium. Les
profils de deutérium sur ces échantillons ont ensuite ét¢ déterminés par SDL et sont présentés
sur la Figure 81. Les profils de deutérium ont été normalisés par le signal résiduel de D dans
’alliage.
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16 h en milieu D 2OIH2

Signal du D : deuxiéme séquence
16 h en milieu H 20/D2

Intensité du D normalisée

I
0 10 20 30 40 50

Temps (s)

Figure 81 : Profil de distribution des signaux associés au deutérium en fonction du temps d’abrasion, obtenu par SDL sur
deux échantillons de 316 L exposés 450 h a 325°C en milieu primaire naturel puis 16 h en milieu primaire dans lequel soit
la phase aqueuse (D,0/H,), soit la phase gazeuse (H,0/D,) sont deutérées.

Ces résultats montrent que le signal du deutérium, dans le cas ou c’est I’hydrogene de I’eau
qui a été marqué isotopiquement, est beaucoup plus intense que dans le cas de 1’échantillon
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expos¢ au milieu H,O/D,. Cette observation démontre que, méme aprés un temps
d’exposition en milieu primaire relativement long, la principale source d’hydrogene absorbé
par I’alliage reste la dissociation des molécules d’eau. Elle montre également que 1’hydrogéne
continue a s’accumuler dans 1’alliage sous-jacent a I’oxyde au voisinage direct de I’interface
oxyde/alliage. Ce phénomene d’accumulation semble mettre en exergue une dissociation des
molécules d’eau toujours soutenue pour ce temps d’exposition bien que la vitesse d’oxydation
diminue de maniere significative avec I’avancement, comme cela a ét€ montré au chapitre 4.
Il aurait été intéressant de réaliser le méme type d’expérience sur les échantillons implantés
afin de vérifier si dans ce cas I’hydrogene continue a s’accumuler dans le substrat. En effet,
les cinétiques présentées au chapitre 4 semblent montrer que la vitesse d’oxydation des
échantillons implantés est quasi-nulle aprés 24 h d’exposition en milieu primaire. Afin de
mieux comprendre comment I’implantation modifie les mécanismes d’oxydation, il serait
donc intéressant de vérifier si dans le cas des échantillons implantés, I’absorption d’hydrogene
perdure alors que 1’oxydation ne semble plus progresser.

2. Etude du transport de O et H dans la couche interne

Pour savoir si le transport de I’oxygene a travers la couche interne est couplé a celui de
I’hydrogéne comme c’est le cas lorsque I’alliage 600 est exposé au milieu primaire "™, des
essais en double séquence ont été réalisés. Ce paragraphe présentera la méthode utilisée, les
résultats obtenus et les conclusions qu’ils permettent de dégager concernant le mécanisme
d’oxydation.

2.1. Méthode

Les échantillons de 316L ont été pré-oxydés 600 h dans un autoclave statique en titane en
milieu primaire naturel c’est-a-dire préparé avec de 1’eau ultra-pure (H,O). L’intérét de cette
premicre séquence est de faire croitre un oxyde a la surface des échantillons. Ceux-ci ont
ensuite ét¢ exposés a un milieu primaire contenant de I’eau marquée isotopiquement soit par
B0 (20%) soit par D (99%) pour étudier, respectivement, le transport de I"oxygéne et de
I’hydrogene a travers la couche préalablement formée. La durée de cette seconde séquence a
¢té limitée a 16 h afin de limiter la croissance de I’oxyde et favoriser la mesure d’un
coefficient de diffusion *P"). De méme que pour 1’étude de 1’absorption d’hydrogéne (§ 1),
les échantillons ayant été exposés au milieu primaire deutéré ont été conservés dans 1’azote
liquide jusqu’a leur caractérisation pour éviter la diffusion et/ou la désorption du deutérium.

2.2. Résultats

2.2.1. Transport de I'oxygene

La Figure 82 présente les résultats SIMS obtenus sur 1’échantillon ayant été exposé a une
deuxiéme séquence en milieu primaire H,'®0. Les intensités du signal de Cr et d’oxygéne 16
(1(*°0)) obtenues par SIMS ainsi que la concentration en oxygéne 18 (C(x)) déterminée de la

1(*80)

1011050y sont portées sur ce graphique en fonction de la

maniére suivante : C(x) =
profondeur érodée. Le profil du Cr est présenté sur cette figure car il a permis une nouvelle
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fois de déterminer les interfaces indiquées en pointillés (de gauche a droite : interface oxyde
externe/oxyde interne et oxyde interne/alliage).

Une analyse par NRA de cet échantillon a été effectuée afin de déterminer I’épaisseur
équivalente d’oxyde totale (voir chapitre 4) qui a été évaluée a 43 nm. La détermination de
I’interface oxyde interne/alliage sur le profil du Cr couplée a cette épaisseur permet d’estimer
la vitesse d’abrasion de la couche d’oxyde. La différence entre la mesure de la profondeur du
cratére (évalué grace a un profilometre « Veeco Dekatk 8 » a 210 nm) et I’épaisseur d’oxyde
permet d’obtenir la profondeur de métal abrasé. Cette évaluation permet de déterminer la
vitesse d’abrasion dans le métal. L’estimation de la vitesse d’érosion dans 1’oxyde et dans
I’alliage permet ainsi de convertir la durée d’abrasion en profondeur.
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Figure 82 : Profils de distribution du Cr, de 150 et de ®0 en fonction de la profondeur, obtenus par SIMS sur un
échantillon de 316L traité thermiquement puis exposé a 325°C, 600 h en milieu primaire naturel et 16 h en milieu
primaire marqué par de o ; les traits en pointillés bleus matérialisent, respectivement de gauche a droite, les
interfaces couche externe / couche interne et couche interne alliage ; les traits en pointillés orange représentent

I'ajustement du profil de concentration en %0 par I'équation C(x) = Kerfc (%)
sC'

Le signal de I’oxygéne 18 dans la couche interne semble correspondre a un profil de
diffusion. Il a été utilisé pour déterminer le coefficient de diffusion de I’oxygéne dans cette
couche. L étude de Perrin et al. "'*!a mis en évidence une diffusion de I’oxygéne par courts-
circuits a travers la couche interne se formant a la surface des aciers inoxydables austénitiques
exposés en milieu primaire a 325°C. Le coefficient de diffusion de 1’oxygeéne a donc été
calculé en utilisant I’équation proposée par Mishin e al. ™**! dans le cas ou la diffusion met
en jeu un réseau de courts-circuits. Le profil de concentration de I’oxygéne 18 a donc été

X—lext
2./Dgct

C(x) est la concentration en oxygene 18 (définie précédemment), K une constante dépendant

ajusté par 1’équation: C(x) = Kerfc( ) (cf. pointillés orange sur la Figure 82), ou

de la concentration en traceur a la surface et de la densité de courts-circuits, x la profondeur
recalculée, /., I’épaisseur d’oxyde externe, Dy. le coefficient de diffusion de 1’oxygene 18
recherché et ¢ 1a durée de la deuxiéme séquence. La valeur du coefficient de diffusion obtenue
est (9 = 1). 10"7cm?s™. Ce résultat est du méme ordre de grandeur que les valeurs des
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coefficients de diffusion recensées dans la littérature, obtenues a travers un oxyde formé sur
des alliages a base fer ou a base nickel exposés en milieu primaire a 325°C (cf. Tableau 19).

Tableau 19 : Valeurs des coefficients de diffusion de I'oxygéne dans la couche interne formée sur des alliages a base fer
ou a base nickel lors de leur exposition en milieu primaire a 325°C d’apres [Pe*3) [tef11], Uamis].

Alliage | Coefficient de diffusion (cm2.s™) Ref.
316L 5.107"7 [Perl3]
316L 3.10"° [Perl3]
A-690 2.107" [Lefl1]
A-600 5.107"7 [Jam13]

L’¢étude du transport de I’oxygene dans la couche interne formée sur des aciers inoxydables
austénitiques en milieu primaire a permis de montrer que la diffusion de cet élément suivait
un profil de diffusion classique et de déterminer son coefficient de diffusion. Le paragraphe
suivant présente les résultats relatifs au transport de I’hydrogéne au sein de cette méme
couche.

2.2.2. Transport de ’hydrogene

La Figure 83 présente les résultats SIMS obtenus sur I’échantillon ayant été exposé a une
deuxiéme séquence en milieu primaire D,O. L’intensité des signaux de Cr, de '°O et de D
obtenus par SIMS est portée sur ce graphique en fonction de la profondeur. De la méme
maniére que pour 1’étude du transport de I’oxygene :

- la profondeur a été déterminée a partir des vitesses d’abrasion de I’oxyde et du métal
(apres mesure de 1’épaisseur d’oxyde par NRA et de la profondeur du cratére par
profilométrie),

- le profil du Cr est présenté¢ sur cette figure car il a ¢été utilisé pour délimiter les
interfaces indiquées en pointillés (de gauche a droite : interface oxyde externe/oxyde
interne et oxyde interne/alliage).
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Figure 83: Profils de distribution du Cr, de %0 et du D en fonction de la profondeur, obtenus par SIMS, sur un échantillon
de 316L exposé a 325°C, 600 h en milieu primaire naturel et 16 h en milieu primaire marqué par du D ; les traits en
pointillés bleus matérialisent, respectivement de gauche a droite, les interfaces couche externe / couche interne et

couche interne alliage.
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Contrairement au signal de I’oxygene 18 celui du deutérium n’est pas un profil de diffusion
classique puisqu’il présente un plateau dans 1’oxyde. Cette observation montre que la
diffusion du deutérium dans 1’oxyde est beaucoup plus rapide que celle de I’oxygene et qu’il
n’est pas possible, a partir de cette expérience, de déterminer son coefficient de diffusion.

2.2.3. Comparaison des profils d’oxygene et d’hydrogene

Les épaisseurs d’oxyde et les profils d’'°0 et de Cr présentés sur les Figure 82 et Figure 83
étant similaires, il est possible de comparer le signal d’'*0 obtenu sur un échantillon a celui
du D obtenu sur I’autre échantillon. Ces profils sont présentés sur la Figure 84 ou ils sont
superposés a une image MET en coupe transverse permettant de visualiser la couche d’oxyde

interne.
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Figure 84 : Profils de distribution, en fonction de la profondeur, de '20 et du D obtenus par SIMS sur un échantillon de
316L exposé a 325°C, 600 h en milieu primaire naturel et 16 h en milieu primaire marqué soit par de %0 soit parduD;
Image MET en arriére-plan d’un échantillon recuit et exposé 600 h en milieu primaire a 325°C.

Cette superposition semble montrer que les transports de 1’oxygeéne et de I’hydrogene au sein
de la couche d’oxyde ne sont pas couplés. Cependant, il est possible qu’une partie minoritaire
de ’oxygéene et de I’hydrogene diffuse sous la forme d’un ion hydroxyde et que leur transport
soit partiellement li¢ bien que les profils observés soient clairement différents. De plus, il ne
peut pas €tre écart¢ qu’aux temps plus courts (par exemple aux premiers instants de la
formation de 1’oxyde) I’oxygene et I’hydrogene diffusent principalement de maniére couplée
puisque I’essai a été réalisé uniquement apres une premicre séquence longue.

3. Proposition d’'un mécanisme

La localisation du deutérium absorbé dans I’oxyde et dans I’alliage, aprés exposition en
milieu primaire a été réalisée par SIMS et par SDL dans les paragraphes 1.2 et 1.3. La
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deuxiéme partie de ce chapitre a permis de montrer que 1’oxygene et 1’hydrogéne étaient
transportés majoritairement de maniere non couplée dans la couche interne. Ces résultats ont
été pris en compte dans ce paragraphe pour proposer un mécanisme de croissance de la
couche interne prenant en compte la prise d’hydrogéne dans 1’alliage. La couche interne est
considérée comme étant un oxyde spinelle de type FeCr,O4. Ce mécanisme a été écrit selon
les notations de Kroger-Vink X% et définit

- 1’adsorption des molécules a la surface,
- la croissance de 1’oxyde,
- P’absorption d’hydrogéne par 1’alliage.

L’adsorption des molécules d’eau est supposée non dissociative et décrite par la réaction :

Hzo +s S HzO-S

La consommation des lacunes d’oxygene et la dissociation des molécules d’eau (en
considérant que le site d’absorption « s » est le méme pour les molécules d’eau et les protons)
ainsi que I’absorption d’une partie des protons produits par la dissociation des molécules et la
réduction de I’autre partie a I’interface oxyde/solution sont décrites par :

H,0-s + Vo +55 005+ 2H -5
H*sSH  +s
H'-s+e S %H, +s

L’oxygéne (Oo~) et I’hydrogéne (Hi.) diffusent de [D’interface solution/oxyde jusqu’a
I’interface oxyde/alliage et les lacunes (Vo“) diffusent dans la direction opposée.
Les réactions qui se produisent a I’interface oxyde/alliage sont :

- la croissance de I’oxyde est localisée a I'interface interne, lieu de création de 1’unité
structurale de I’oxyde (ou ((A)) correspond a 1’élément A en solution solide dans ’alliage 316L) qui
s’écrit de la maniére suivante :

«Fe)) +2 ((CI‘)) 8 2CreX + FepeX + 4Vo” + 8¢’

- et ’absorption d’hydrogene dans I’alliage :
Hi +e' S ((H)

Ce mécanisme est présenté dans la Figure 85 sous forme de schémas qui décrivent I’ensemble
des étapes présentées ci-apres.
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Figure 85 : Schéma illustrant le mécanisme de formation de la couche interne croissant sur un acier 316L en milieu
primaire des REP a 325°C proposé dans ces travaux ; a) Etat initial : couche d’oxyde et présence d’eau dans le milieu b)
adsorption des molécules d’eau en surface c) dissociation des molécules d’eau et entré de I’oxygéne dans le réseau de
'oxyde d) diffusion de I’hydrogéne de l'interface solution/oxyde a 'interface oxyde/alliage e) diffusion de 'oxygéne de

I'interface externe a 'interface interne et contre-diffusion des lacunes f) croissance de I'oxyde, absorption et
accumulation de I’hydrogeéne dans lalliage.

4. Effet des défauts sur le transport de O et H

Apres avoir décrit le mécanisme de formation de la couche interne dans le cas d’un oxyde
formé sur un échantillon de référence, le but de ce paragraphe est de voir si les défauts
présents dans la microstructure initiale modifient le transport de I’oxygene et de I’hydrogene a
travers cette couche d’oxyde. Ainsi, des essais en double séquence, identiques a ceux
présentés dans le § 2.1, ont été réalisés sur deux échantillons implantés xénon. Les profils
SIMS obtenus sur ces deux échantillons sont présentés sur la Figure 86. De nouveau, le
temps d’abrasion a été converti grace a la détermination des vitesses d’érosion aprés mesure
de I’épaisseur d’oxyde par NRA et mesure de la profondeur du cratére par profilométrie. Le
signal de chrome ne présentant pas un seul pic comme dans le cas des échantillons de
référence, I’interface entre la couche externe et la couche interne a été¢ déterminée grace au
signal d’oxygene 16. Il a ét¢ montré dans le chapitre 3 que les échantillons implantés xénon
présentaient une couche externe composée de gros cristallites, une couche intermédiaire issue
de I’oxyde formé lors de I’'implantation et une couche interne. Le profil d’oxygene 16 permet
de retrouver ces trois parties de I’oxyde : le premier pic correspond a la couche précipitée, le
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deuxiéme a I’oxyde formé lors de I’'implantation et le plateau a la couche interne. Les
interfaces délimitées en pointillés bleus sur la Figure 86 correspondent, de gauche a droite, a
I’interface (couche formée lors de [I’implantation)/(couche interne) et (couche
interne)/(alliage).
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Figure 86 : Profils de distribution, en fonction de la profondeur, du Cr, de %0, du D (a) et de %0 (b) obtenus par SIMS sur
deux échantillons de 316L implanté xénon puis exposé a 325°C, 600 h en milieu primaire naturel et 16 h en milieu
primaire marqué par du D pour I'un (a) et par de %0 pour I'autre (b) ; les traites pointillés bleu matérialisent,
respectivement de gauche a droite, les interfaces couche formée lors de I'implantation/couche interne et couche
interne/alliage et les pointillés vert délimitent I'interface entre les deux régimes de diffusion.

Le profil de deutérium obtenu par SIMS sur un échantillon implanté xénon présente un
plateau dans la couche interne comme dans le cas de 1’échantillon de référence (§ 2.2.2) et
montre que cet ¢lément diffuse rapidement au sein de cette couche. Au contraire, le profil
d’oxygeéne 18 obtenu sur I’échantillon implanté xénon est complétement différent de celui
obtenu sur I’échantillon de référence qui présentait un profil de diffusion classique. En effet,
trois zones peuvent étre distinguées sur le signal de I’oxygene 18. La premiére est un pic qui
indique un échange isotopique dans la couche formée lors de I’implantation. Cet échange
1°0/"™0 témoigne d’une évolution de cette couche au cours du temps. Les deux autres zones
remarquables du profil se situent dans la couche interne. On constate la présence d’une
premiére zone dans laquelle le signal d’'®0 diminue lentement avant que sa décroissance ne
s’accélere. Une deuxieéme décroissance plus lente suivie de nouveau d’une chute plus rapide
de signal au niveau de D’interface oxyde/alliage peut €galement €tre observée. Ce profil
semble correspondre a deux régimes de diffusion successifs dans les deux zones différentes
séparées par une interface matérialisée par les pointillés verts sur la Figure 86-b). Il est donc
impossible de déterminer, a partir de cette expérience, un coefficient de diffusion de
I’oxygeéne dans la couche interne formée sur un acier 316L implanté xénon et exposé a 325°C
en milieu primaire.

Les deux profils d’'°O présentés sur la Figure 86 et les épaisseurs d’oxyde étant similaires, il
est possible de comparer le signal de I'*O obtenu sur un échantillon a celui du D obtenu sur
I’autre échantillon. Ces profils sont reportés sur la Figure 87 ou ils sont superposés a une
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image obtenue par MET en coupe transverse permettant de visualiser la couche d’oxyde

interne.
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Figure 87 : Comparaison des profils de distribution de'®0 et du D en fonction de la profondeur, obtenus par SIMS sur des

échantillons de 316L implanté xénon puis exposé a 325°C, 600 h en milieu primaire naturel et 16 h en milieu primaire
marqué par soit par de '°0, soit par du D ; Image MET en arriére-plan d’un échantillon implanté xénon puis exposé 600 h
en milieu primaire a 325°C.
Cette superposition montre que I’oxygene et I’hydrogéne ne sont pas transportés de maniére
couplée. De plus, le couplage des profils et de I’image permet de confirmer le positionnement
des interfaces et prouve que le pic de I’oxygene observé correspond bien a la couche d’oxyde

formé lors de I’implantation.

5. Bilan du chapitre

5.1. Récapitulatif des résultats

L’étude du transport de Ioxygeéne et de I’hydrogene a travers la couche d’oxyde a permis
d’aboutir a I’écriture d’'un mécanisme de formation de la couche interne associé¢ a I’absorption
et a I’accumulation de I’hydrogeéne dans 1’alliage. La comparaison des signaux d’oxygene 18
obtenus sur les échantillons de référence et les échantillons implantés xénon montre
clairement que les défauts jouent un role sur la diffusion de 1I’oxygene puisque les profils sont
nettement différents. Cependant, le signal de deutérium présente un plateau dans 1’oxyde
interne pour les deux catégories d’échantillons (référence et implanté xénon). Ainsi, il n’est
pas possible de déterminer si les défauts ont un effet sur le transport de I’hydrogene. Pour les
deux types d’échantillons, les observations permettent de montrer que la diffusion de
I’oxygene et de I’hydrogene s’effectue majoritairement de fagon non couplée puisque dans les
deux cas les profils de I’oxygene 18 et du deutérium sont différents.
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5.2. Discussion

A partir des résultats présentés dans ce chapitre, il est possible de mettre en avant quatre
points de discussion :

- la comparaison des mécanismes de diffusion entre les couches d’oxydes formées sur
les alliages a base nickel ou a base fer, lors de leur exposition en milieu primaire,

- le lien entre la teneur en Cr dans la couche interne et le coefficient de diffusion de
I’oxygene a travers cette couche,

- Deffet des défauts sur les phénomenes de transport au sein de la couche d’oxyde,

- D’absorption et ’accumulation d’hydrogene et son effet potentiel sur les processus de
CSC.

5.2.1. Comparaison des mécanismes de diffusion entre les couches
d’oxydes formées sur les alliages a base nickel et a base fer

Ce chapitre a permis d’écrire un mécanisme de formation de la couche interne formée sur les
aciers 316 L en milieu primaire REP a 325°C. Il prend en compte les résultats obtenus par
SIMS qui montrent que la diffusion de I’oxygene et de I’hydrogene a travers la couche interne
n’est pas ou peu couplée. Ce résultat est différent de celui obtenu par Jambon Y™ dans le
cas des alliages a base nickel exposés également au milieu primaire a 325°C. En effet, la
diffusion de I’hydrogene a travers la couche interne apparait plus lente dans le cas des alliages
a base nickel puisque contrairement aux alliages a base fer, la distribution du deutérium dans
cette couche ne présente pas de plateau mais suit un profil de diffusion. A I’inverse, le plateau
observé dans le cas de la couche interne formée sur un acier de type 316L prouve que la
diffusion de H dans I’oxyde n’est pas limitante vis-a-vis de la cinétique d’absorption de cet
¢lément. Le transport plus lent de I’hydrogéne a travers la couche interne dans le cas des
alliages base nickel peut s’expliquer par le couplage des transports de 1’oxygene et de
I’hydrogeéne sous la forme d’un ion OH,. La couche d’oxyde formée sur les alliages base
nickel apparait donc comme une barriére protectrice vis-a-vis de la pénétration de I’hydrogéne
et ’étape limitante de la cinétique d’absorption d’hydrogene peut résider dans la diffusion de
cet ¢lément a travers la couche d’oxyde interne. La diffusion plus rapide de I’hydrogéne dans
les couches d’oxyde formées sur les aciers inoxydables laisse penser que la quantité
d’hydrogene absorbé par 1’alliage sous-jacent doit étre plus importante que dans le cas des
alliages a base nickel. Il est & noter que la différence entre les résultats obtenus dans cette
¢étude et dans celle de Jambon peut également étre dii a la microstructure initiale puisque dans
le cas de I’étude réalisée sur les alliages a base nickel, les échantillons sont des monocristaux
qui peuvent présenter une densité de défauts de surface différente des échantillons étudiés ici.

5.2.2. Effet de la teneur en Cr dans I'oxyde sur le coefficient de
diffusion de I'oxygene

Il a été remarqué dans le chapitre 3 qu’il semble exister un lien entre la composition en Cr et
en Mo de la couche interne et 1’épaisseur d’oxyde formé. Le chrome est connu pour son effet
protecteur vis-a-vis de la corrosion. En effet, 1’ajout de cet élément dans un alliage est
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généralement réalisé afin de créer un film passif riche en chrome permettant de ralentir la
cinétique de corrosion. Dans le cadre de ces travaux, deux coefficients de diffusion de
I’oxygéne a travers la couche interne ont été déterminés et évalués a (2 = 1).10™"° cm’.s™ dans
le cas de I’échantillon de référence (cf. «annexe: complément d’analyse SIMS ») et
(9+1).10" cm*s™ pour D’échantillon traité thermiquement (cf. 2.2.1 de ce chapitre). La
Figure 88 permet de comparer les coefficients de diffusion obtenus dans cette étude avec ceux
de la littérature, mesurés a la méme température, en fonction de la teneur en chrome dans la
couche interne. Perrin et al. ") ont déterminé ces coefficients sur un acier 316L (référence
et implanté proton a 3 MeV) exposé en milieu primaire a 325°C alors que Lefaix ef al. [Lefl1]
ont étudié le cas d’un alliage base nickel de type 690 dans les mémes conditions d’oxydation.
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Figure 88 : Coefficients de diffusion de I'oxygéne au sein de la couche interne formée sur un acier de type
316L ou 690 exposé en milieu primaire a 325°C en fonction de la teneur en Cr dans cette couche.

Ce résultat montre que plus la couche interne est riche en Cr plus le coefficient de diffusion de
I’oxygene dans cette couche est faible. L’augmentation de la teneur en Cr dans la couche
interne va ainsi engendrer un apport en oxygeéne plus faible et une diminution de 1’épaisseur
d’oxyde en accord avec les observations présentées dans les chapitres 3 et 4. Le lien entre la
teneur en Cr dans I'oxyde et les défauts de la microstructure initiale semble un peu plus
difficile a établir. En effet, tous les échantillons ayant subi une modification de la densité de
défauts (par implantation ou par traitement thermique) présentent une couche interne plus
riche en Cr et plus fine que dans le cas de la référence alors que la densité de défauts a été
augmentée dans un cas et diminuée dans 1’autre. Cependant, si [’on considére qu’il existe
deux catégories de défauts : une qui serait néfaste vis-a-vis de I’apport en Cr (par exemple les
défauts liés a 1’écrouissage) et une qui serait bénéfique (défauts créés par implantation), il est
possible d’imaginer que le traitement thermiquement induirait une diminution de la densité
des défauts néfastes et qu’au contraire I’implantation engendrerait la création de défauts
bénéfiques a I’apport de Cr au sein de la couche interne. Cette hypothése pourrait ainsi
expliquer le lien entre la microstructure initiale, la teneur en chrome de la couche interne
formée en milieu primaire et son épaisseur.
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Il serait intéressant de réaliser des échantillons possédant uniquement un type de défauts
(dislocations créées par déformation ou par implantation, cavités,...) afin d’essayer de
comprendre le role de chaque type de défauts vis-a-vis de la diffusion du Cr.

5.2.3. Effet des défauts dans I'alliage sur les phénomenes de transport
dans I'oxyde

Dans le chapitre 2, il a ét¢ montré que la microstructure de I’échantillon implanté xénon avant
exposition en milieu primaire était divisée en deux zones (une contenant une densité¢ de
cavités importante et une dans laquelle la densité de défauts est plus faible) mise en évidence
sur la Figure 89.

Figure 89 : Echantillon implanté xénon avant exposition en milieu primaire : observation par MET mettant en évidence
les deux zones de la microstructure avant exposition en milieu primaire.

La Figure 90 présente une corrélation entre I’image MET de la Figure 89 de la microstructure
avant exposition en milieu primaire, le profil d’'*0 obtenu par SIMS et les profils de Fe, de Cr
et de Ni et d’O naturel obtenus par EDX apreés 600 h d’exposition en milieu primaire. Les
traits noirs représentent de gauche a droite I’interface externe et interne de la couche enrichie
en Cr et le trait en pointillés délimite les deux zones de défauts présentées dans la Figure 89.
Cette représentation permet de relier les deux régimes de diffusion observés sur le profil de
1"'®0 aux deux zones de défauts de la microstructure initiale. La densité de cavités présente
dans I’alliage aprés implantation semble donc jouer un réle sur la diffusion de I’oxygene au
sein de la couche d’oxyde formé lors de 1I’exposition du matériau en milieu primaire a 325°C.
De plus, il est a noter qu’il existe de petites modifications de composition entre ces deux
couches.
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% massique MET (Fe, Cr, Ni, O)

Figure 90 : Superposition de I'image MET représentant la microstructure initiale de I’échantillon implanté aux ions xénon
et des profils de %0 obtenu par SIMS et de I’O naturel, du Fe, du Cr et du Ni obtenu par EDX au MET aprés 600 h
d’exposition en milieu primaire a 325°C.

La présence de deux zones de défauts différentes au sein de ’alliage entraine la formation
d’oxydes ayant des propriétés différentes vis-a-vis du transport anionique au sein de I’oxyde.
Ainsi, la quantité et la nature des défauts présents initialement au sein de la microstructure de

’alliage semblent jouer un réle sur les propriétés de transport dans I’oxyde formé.

5.2.4. Effet potentiel de I'absorption et de I'accumulation d’hydrogene
sur les processus de CSC

L’¢étude de I’absorption de I’hydrogene par 1’alliage a montré qu’il existait un enrichissement
dans la zone sous-jacente a I’oxyde. Deux hypothéses pouvant expliquer cette accumulation
d’hydrogene ont été proposées dans ce chapitre. Cependant, la présence d’un enrichissement
en nickel corrélé a I’accumulation d’hydrogeéne semble confirmer les résultats de Kruska et al.
(Kralll'3 une échelle plus globale et laisse penser que cette accumulation est la conséquence du
piégeage de I’hydrogéne dans ’alliage sous-jacent. En effet, la formation de la couche externe
par diffusion cationique implique la création de lacunes a I’interface oxyde/alliage, qui
peuvent piéger I’hydrogéne ™M™, Le départ des cations, principalement du fer, ainsi que la
formation d’un oxyde ayant une teneur trés faible en nickel va engendrer ’apparition d’un
enrichissement en cet élément dans une zone d’alliage au voisinage direct de l’interface
oxyde/alliage. Ces deux enrichissements étant corrélés, 1’accumulation de 1’hydrogeéne au
voisinage direct de ’interface semble due a un piégeage dans I’alliage sous-jacent dans une
zone dans laquelle un enrichissement en nickel est observé, qui semble étre la conséquence de
I’accumulation de lacune de fer suite a la diffusion cationique permettant de former la couche
externe.

La présence d’hydrogene dans le matériau peut jouer un role sur les propriétés mécaniques de
I’alliage via des phénomenes de fragilisation par I’hydrogeéne (FPH). Vis-a-vis des
mécanismes de CSC et notamment de I’amorcage des fissures, une accumulation d’hydrogene
peut entrainer une fragilisation des liaisons métalliques. Ceci est particulierement vrai au
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niveau des joints de grains de [’alliage qui sont des zones préférentielles de pénétration
d’oxyde. La Figure 91 présente une image MET d’une pénétration d’oxyde observée sur un
joint de grains de I’échantillon implanté proton aprés 600 h d’oxydation et le profil EDX
associ¢ traversant le joint de grain juste en dessous de cette pénétration.
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Figure 91 : Observation par MET en coupe transverse d'une pénétration d'oxyde sur un échantillon implanté proton
aprés 600 h d'oxydation en milieu primaire a 325°C a) image TEM b) profil EDX réalisé le long de la ligne rouge présentée
sur la Figure 91-a).

La composition du joint de grains se trouvant juste a la pointe de cette pénétration atteint 44%
en masse de Ni c’est-a-dire une augmentation d’environ 40% par rapport a I’enrichissement
en nickel observé généralement dans I’alliage sous-jacent a I’oxyde sur ce type d’échantillon.
Si le lien entre la zone défectueuse enrichie en nickel et en hydrogéne est avéré, on peut
penser que plus ’enrichissement en nickel est important, plus le nombre de pi¢ges et la teneur
en hydrogeéne le sont également. Ainsi, la formation de ce type de pénétration pourrait
engendrer une fragilisation du matériau due a la fois a la forte concentration en hydrogene et
en lacunes. En effet, il a ét¢ montré sur un alliage 600 que l'application d'un potentiel
cathodique, qui permet a I'hydrogéne d’étre absorbé en grande quantité par le matériau,
accélére fortement la fissuration *7), méme a la température du milieu primaire. De plus,
des concentrations en hydrogéne trés importantes ont été observées prés des surfaces de
rupture (zones les plus contraintes et déformées des éprouvettes) [T,

Dans le cas des aciers inoxydables exposés en milieu primaire, il a ét¢ montré ici que la
corrosion généralisée conduit a I’apparition d’une zone enrichie nickel et en hydrogene dans
I’alliage directement sous-jacent a 1’oxyde. Les observations présentées sur la Figure 91
semblent également montrer que 1’enrichissement en Ni peut étre amplifi¢ dans des cas de
corrosion plus localisée au niveau des joints de grains. En considérant d’une part que cet
enrichissement en Ni constitue un observable de la surconcentration locale en lacunes dans
’alliage, et d’autre part que la couche d’oxyde formé sur 1’acier inoxydable ne semble pas
étre une barriere efficace a ’absorption d’hydrogene, les joints de grains sous-jacent a des
pénétrations d’oxyde constituent des zones d’accumulation de lacunes et d’hydrogene, qui
pourraient favoriser ’amorcage de fissures intergranulaires. Cependant, pour étayer cette
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hypothese, il serait nécessaire de vérifier la corrélation entre les enrichissements en Ni et H au
niveau d’un joint de grains sous-jacent a une pénétration d’oxyde.
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L’objectif de cette étude était de mieux appréhender le mécanisme d’oxydation, et le role des
défauts d’irradiation sur ce dernier, dans le cas d’un acier inoxydable austénitique de type
316L exposé¢ au milieu primaire des réacteurs a eau sous pression.

L’¢tat de I’art a permis de mettre en avant la formation d’une couche d’oxyde duplex lors de
I’exposition des aciers inoxydables en milieu aqueux a haute température, composée d’une
couche interne continue et d’une couche externe discontinue. Cependant trés peu d’études
sont consacrées aux mécanismes de formation de ces deux couches. De plus, cette étude
bibliographique a également mis en évidence le manque de données sur I’effet des défauts
d’irradiations sur la formation de ces couches d’oxydes, sur les vitesses d’oxydation
associées, ainsi que sur les mécanismes mis en jeu au cours du processus de corrosion.

Afin de mieux appréhender le role des défauts d’irradiation sur ce phénoméne de corrosion,
des échantillons présentant différents types de défauts ont été préparés : des échantillons de
référence, des échantillons implantés aux protons, des échantillons implantés aux ions xénon
et des échantillons ayant subi un traitement thermique.

La microstructure de ces échantillons avant exposition en milieu primaire a été caractérisée
par MET. Ces observations ont révélé une densité¢ de défauts importante en surface des
¢chantillons de référence. La microstructure de chaque échantillon ayant subi un traitement a
¢été comparée a celle des échantillons de référence, ce qui a révélé :
- une diminution de la densité de dislocations avec la profondeur sur les échantillons
traités thermiquement,
- une augmentation de la densité de dislocations sur une profondeur d’environ 1 pm
dans le cas des échantillons implantés aux protons,
- apparition de cavités et d’une zone affectée par I’implantation d’environ 90 nm de
profondeur sur les échantillons implantés aux ions xénon.

La caractérisation des échantillons de référence apres 600 h d’exposition en milieu primaire a
permis de confirmer la structure de la couche d’oxyde formée sur les aciers inoxydables
austénitiques divisée en deux parties :

- une couche externe composée de cristallites riche en Fe,

- une couche interne enrichie en Cr et composée de deux sous-couches se différenciant

par de petites modifications de composition et de morphologie.

La présence d’une zone enrichie en nickel dans 1’alliage sous-jacent a I’oxyde a également été
observée.

La comparaison des résultats obtenus sur les échantillons de référence a ceux obtenus sur les
échantillons ayant subi un traitement a permis de montrer que les défauts présents dans
’alliage influencaient la formation de la couche d’oxyde en modifiant :

- lataille et de la densité des cristallites de la couche externe,

- la composition et I’épaisseur de la couche interne,

- le pourcentage maximum de nickel dans I’alliage sous-jacent.
Cependant, aucun effet des défauts présents dans 1’alliage avant exposition en milieu primaire
n’a été observé sur la structure cristallographique ou la morphologie de la couche d’oxyde.
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L’¢évolution de 1’épaisseur de la couche interne, de la taille et de la densité des cristallites de la
couche externe apparait comme ¢étant liée a la composition de la couche interne et plus
précisément a la teneur en Cr et en Mo de cette couche. La présence de défauts semble jouer
un rdle sur la composition de la couche interne qui implique une modification des propriétés
de transport au sein de cette couche, ces dernicres régissant a la fois la croissance des oxydes
interne et externe.

L’¢étude de la cinétique de croissance de la couche interne a permis de caractériser ses
évolutions d’épaisseur en fonction du temps d’exposition et du traitement subi par I’acier
inoxydable avant son immersion en milieu primaire. Il a ainsi ét¢ montré que les échantillons
ayant subi un traitement (thermique ou d’implantation) présentent une couche interne plus
fine que 1’échantillon de référence. Cette ¢tude a également permis de mettre en évidence des
cinétiques de types logarithmique pour les échantillons implantés alors que les courbes
cinétiques obtenues sur les échantillons non implantés (référence et traité thermiquement) ne
peuvent étre ajustées par une loi cinétique classique. Ces observations ont mis en évidence des
différences au niveau des étapes limitant la cinétique du processus d’oxydation, selon que
celui-ci se déroule a la surface des échantillons implantés ou non implantés. Ce résultat
montre que le mécanisme de corrosion de cet acier peut étre modifi¢ suite a la présence de
défauts préexistants en sub-surface de I’alliage, avant exposition en milieu primaire.

Ces mécanismes ont été étudiés par des expériences mettant en jeu des traceurs isotopiques et
des essais d’oxydation en mono- et double-séquence qui permettent de mieux appréhender la
diffusion de I’oxygene et de I’hydrogeéne dans la couche interne. Le coefficient de diffusion de
I’oxygeéne au sein de la couche interne a ¢été évalué lorsque que les profils obtenus le
permettaient et un lien entre la teneur en Cr dans la couche d’oxyde et le coefficient de
diffusion de 1’oxygeéne semble avoir été établi. En effet, ’augmentation de la teneur en Cr
dans I’oxyde semble conduire a une diminution du coefficient de diffusion de ’oxygene. Il a
¢galement été montré que le transport de I’oxygéne et de I’hydrogeéne au sein de 1’oxyde
interne n’est pas ou peu couplé dans le cas des aciers inoxydables austénitiques exposés au
milieu primaire des REP a 325°C. Les résultats obtenus ont ¢galement mis en évidence le role
des défauts présents dans le substrat avant exposition sur le transport de 1’oxygene au sein de
la couche d’oxyde. En effet, I’implantation d’ions xénon a créé¢ deux zones de défauts qui ont
engendrées lors de I’exposition en milieu primaire deux régimes de diffusion de I’oxygene
différents au sein de I’oxyde formé. De plus, un enrichissement en hydrogeéne dans 1’alliage
sous-jacent a été¢ mis en évidence et associ¢ a la dissociation des molécules d’eau lors du
processus de corrosion. Un rapprochement entre cet enrichissement en hydrogeéne et
I’enrichissement en nickel dans 1’alliage sous-jacent peut étre établi. La coincidence de ces
enrichissements pourrait souligner 1’existence de phénoméne de piégeage de I’hydrogene par
les lacunes métalliques injectées dans le substrat suite a la croissance cationique de la couche
externe, et pose la question d’un éventuel effet fragilisant de ces interactions dans les
processus d’TASCC.

En perspectives a ces travaux, plusieurs voies peuvent étre explorées. La mise en évidence de
I’absorption d’hydrogéne dans 1’alliage a proximité de I’interface alliage-oxyde a été liée a un
phénomene de piégeage par les lacunes issues de la diffusion cationique. L’irradiation créant
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¢galement des défauts susceptibles de piéger I’hydrogeéne (et notamment des lacunes), il parait
important de mieux comprendre le role des défauts résultant de ce phénomene sur I’absorption
d’hydrogene. Pour cela, une étude plus systématique des défauts créés par I’implantation sur
un alliage industriel (en faisant par exemple varier le flux ou la nature de 1’ion, tout autre
parametre étant fixé) pourrait permettre d’obtenir des microstructures spécifiques, présentant
un type de défauts majoritaire (boucles, cavités, dislocations) et d’étudier son effet sur la prise
d’hydrogene afin de comprendre si certains défauts sont plus favorables a 1’absorption
d’hydrogene que d’autres. Pour le déterminer, de I’hydrogéne (ou du deutérium) pourra étre
introduit dans ces matériaux tout d’abord par chargement cathodique a plus basse
température, dans le but de mieux caractériser les interactions hydrogéne / défauts en
s’affranchissant du role de la température et de la croissance d’un oxyde, puis par une
expérience de corrosion en milieu primaire pour mieux appréhender la dynamique associée a
ces interactions en conditions représentatives. Ensuite la distribution de I’hydrogene absorbé
pourrait €tre analysée par SDL et comparée a la distribution des défauts qui pourrait étre
¢tudiée par MET. De plus, I’étude des énergies de piégeage de I’hydrogene grace a des
expériences de thermodésorption permettrait d’étudier les différents sites de piégeages et la
concentration en hydrogéne de chaque site en fonction des défauts créés. Enfin, comme
I’hydrogeéne piégé par les défauts pourrait fragiliser le matériau et jouer un role sur les
phénoménes d’IASCC, des expériences de dosage global d’hydrogéne permettraient de
vérifier si plus d’hydrogeéne pénétre dans 1’alliage dans le cas ou des défauts ont été créés.

Dans le cadre de cette étude, le matériau de référence a été choisi afin d’étre représentatif de
ceux utilisés pour la réalisation des composants internes des cuves de REP. Cependant, ce
choix rend I’interprétation du rdle des défauts assez difficile du fait de la microstructure déja
riche en défauts a 1’état initial. Une autre démarche consistant a créer des matériaux
présentant une densité de défauts quasi-nulle puis d’insérer des défauts « modeles » (cavités,
dislocations,...) par implantation ou par écrouissage pourrait ¢galement étre envisagée. Cette
méthode permettrait d’étudier ’effet de chaque défaut pris séparément sur les processus de
corrosion et d’absorption d’hydrogene.

En parallele de cette étude, il semble également intéressant de poursuivre le développement
de la méthode d’analyse de I’hydrogeéne absorbé, via le couplage de la SDL et du tracage
isotopique, dans 1’objectif de quantifier I’accumulation de cet élément dans 1’alliage sous-
jacent a ’oxyde durant le processus de corrosion. Ce développement nécessite la fabrication
d’échantillon de référence servant d’étalon pour le dosage. Dans cette optique, des quantités
connues de deutérium pourraient étre implantées dans des échantillons d’acier inoxydable. Ce
type d’étalons permettrait de quantifier le signal de deutérium obtenu par SDL au voisinage
de l’interface alliage/oxyde. Ainsi, le lien entre la quantit¢ d’hydrogene accumulée et
I’épaisseur d’oxyde formée en fonction du temps d’exposition pourrait alors étre étudié.

L’étude de I’effet de I’irradiation sur la corrosion des aciers inoxydables austénitiques fait
intervenir de nombreux parametres liés au matériau, au milieu et a I’irradiation. L’étude
présentée ici constitue une premiere étape de compréhension du rdle des défauts d’irradiation
sur la corrosion. Cependant, la simultanéité des processus de corrosion et d’irradiation n’a pas
¢été prise en compte et est susceptible de complexifier plus encore 1’étude des phénomenes mis

138



Conclusions

en jeu. En effet, I’étude concomitante des phénomenes d’irradiation et de corrosion nécessite
la prise en compte de processus supplémentaires tels que la radiolyse de ’eau et la création
continue de défauts dans I’alliage et dans 1’oxyde. Ainsi des expériences d’exposition
simultanée au milieu primaire et au flux neutronique, suivies d’une analyse des processus de
corrosion, semblent nécessaires pour compléter les résultats acquis lors des études
d’oxydation post-implantation, dans 1’objectif d’aboutir a une description plus fine des effets
de I’irradiation sur les phénomenes de corrosion.
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La méthode utilisée pour déterminer les domaines d’existence des oxydes €tudiés est basée
sur les travaux de Marchetti ™M™7 Les calculs réalisés ici sont basés sur les hypothéses

suivantes :

- T’alliage est considéré comme étant une solution solide idéale et 1’activité de chaque
constituant est prise égale a sa fraction molaire ;

- les oxydes sont considérés comme purs dans leur phase, leur activité égale a 1 et
I’évolution des potentiels chimiques standards en fonction de la température est
calculée & partir des données de Knacke er al. ™™ | sans tenir en compte de
I’influence des variations de pression ;

- le potentiel chimique standard de 1’eau est calculé a partir de la méthode proposée par
I’TAPWS (International Association for the Properties of Water and Steam) V€% en
fonction de la température et de la pression et son activité en tant que solvant est prise
égaleal;

- le potentiel chimique standard de 1’hydrogéne dissous en solution est calculé a partir
du modéle HKF-révis¢ [Shot8h [Shoso) TTan88] o fonction de la température et de la

pression et son activité en tant que soluté est prise égale a sa concentration en solution.

Le pouvoir oxydant est décrit comme le rapport des activités de I’eau liquide et de
aHzO)
aHZ ’

I’hydrogene dissous (

Les réactions de formation des oxydes prises en compte pour établir le diagramme de stabilité
présenté sur la Figure 92 sont les suivantes :

Ni+ H,0 = NiO +H,
Fe+ H,0 = FeO + H,
2Fe +3H,0 = Fe,03 + 3H,
3Fe +4H,0 = Fe;0, + 4H,
2Cr + 3H,0 = (Cr,03 + 3H,
Fe + 2Cr + 4H,0 = Fe(Cr,0, + 4H,
Ni + 2Cr +4H,0 = NiCr,0, + 4H,
Ni + 2Fe + 4H,0 = NiFe,0, + 4H,

Le diagramme obtenu est présenté dans la Figure 92 Le point rouge correspond au rapport
a

H,0 r . " [ .
" 2= représentatif des conditions d’essai a 325 °C mises en ceuvre dans le cadre de ces
Hp

travaux, et les traits en pointillés bleus aux pouvoirs oxydants représentatifs des limites haute
et basse de la teneur en hydrogéne dissous attendues en conditions nominales de

fonctionnement des REP.
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Figure 92 : Diagramme de stabilité des oxydes susceptibles de se former lors de I'exposition d'un acier inoxydable
austénitique en milieu primaire a 325 °C, en fonction de la température

Cette étude montre qu’hormis oxyde de nickel NiO, tous les oxydes considérés sont
susceptibles de se former en milieu primaire, le plus stable de ces oxydes étant Cr,05.
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Annexe 2 : Complément d’analyse par MET

Comme pour les échantillons de référence, la structure cristallographique des deux couches
d’oxydes formées sur les échantillons ayant subi un traitement a ét¢ déterminée par une
analyse en diffraction électronique ou par imagerie en mode haute résolution (HRTEM) suivie
d’une transformée de Fourier permettant d’obtenir le cliché de diffraction associé. La Figure
93 présente les résultats obtenus pour 1’échantillon implanté proton et permet de confirmer la
structure de type spinelle pour les deux couches d’oxydes.

0.1 pm
—

Figure 93 : Observations par MET d'une coupe transverse de la couche d'oxyde formée sur un acier 316L implanté
protons exposé 600 h en milieu de type primaire a 325 °C: a) Image en mode TEM b) Image en mode HRTEM de la
couche externe (zone d’analyse représentée par le carré bleu sur I'image a), c) Image en mode HRTEM de l'interface
couche interne/alliage (zone d’analyse représentée par un carré rouge sur I'image a) , d) cliché de diffraction associé a
I'image b obtenu par transformée de Fourier, e) cliché de diffraction associé a I'image c obtenu par transformée de
Fourier.

La Figure 94 montre les clichés de diffraction ¢€lectronique de la couche interne et de la
couche externe formée sur un acier 316 L implanté au xénon et exposé¢ 600 h en milieu
primaire, qui prouvent que ces couches ont une structure de type spinelle. De plus, la présence
de cercles concentriques sur le clich¢ d permet de montrer que la couche interne est
polycristalline contrairement aux cristallites de la couche externe qui sont des monocristaux.
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Figure 94 : Observations par MET d'une coupe transverse de la couche d'oxyde formée sur un acier 316L implanté xénons
et exposé 600 h en milieu de type primaire a 325 °C : a) Image en mode TEM b) cliché de diffraction de la couche externe
selon I'axe [-112] c) cliché de diffraction de la couche externe selon I’'axe [110] d) cliché de diffraction de la couche
interne.

Comme cela peut étre constaté sur la Figure 94-a, la couche d’oxyde formée lors de
I’implantation est toujours observable apreés une exposition de 600h en milieu primaire.
Cependant, cette couche étant trop fine pour faire de la diffraction €lectronique classique, des
images en haute résolution ont été réalisées et sont présentées sur la Figure 95, ainsi que les
clichés de diffraction associés. Ces observations démontrent que cette couche a également une
structure de type spinelle.
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Gros cristallite

w4

Figure 95 : Observations par MET d'une coupe transverse de la couche d'oxyde formée sur un acier 316L implanté xénons
puis exposé 600 h en milieu de type primaire a 325 °C : a) Image en mode TEM b) Image en mode HRTEM de l'interface
petits cristallites/couche interne c) Image en mode HRTEM de l'interface petits cristallites /couche externe , d) cliché de
diffraction associé a I'image b obtenu par transformée de Fourier, e) cliché de diffraction associé a I'image c obtenu par

transformée de Fourier.

La Figure 96 présente les clichés de diffraction électronique de la couche interne et de la
couche externe formée sur un acier 316 L trait¢ thermiquement et exposé 600 h en milieu
primaire a 325 °C. Ces observations montrent que ces couches ont encore une fois une
structure de type spinelle.
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Figure 96 : Observations par MET d'une coupe transverse de la couche d'oxyde formée sur un acier 316L traité
thermiquement et exposé 600 h en milieu de type primaire a 325 °C: a) Image en mode TEM b) cliché de diffraction de la
couche interne mettant en évidence les relations d’épitaxie entre la couche interne et I’alliage c) cliché de diffraction de
la couche externe.

Alliag NiCr204

L’ensemble de ces observations ont permis de démontrer que quel que soit le traitement
réalis¢ sur les échantillons de 316L, leur exposition en milieu primaire a conduit a la
formation d’une couche d’oxyde duplex de structure spinelle. Pour cet alliage et dans ces
conditions d’exposition, les défauts produits en surface du substrat, lors des différents
traitements étudiés ici, n’ont donc aucune influence sur la structure cristallographique de
I’oxyde formé.
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L’analyse des échantillons ayant ét¢ oxydés en double séquence a également été réalisée sur
les échantillons de référence. La Figure 97 présente les profils de 1’oxygene 16 obtenus sur les
deux échantillons : un ayant été exposé a une deuxiéme séquence en milieu primaire deutéré
et ’autre a un milieu primaire marqué par de I’oxygene 18. Ce graphique montre qu’entre 0 et
100 nm les signaux de 1’'°0 sont assez similaires. Cependant, a partir d’'une centaine de
nanometre le signal d’oxygene de 1’échantillon exposé en milieu primaire marqué par du
deutérium reste important par rapport a celui de 1’autre échantillon. Une image de 1’'°O du
fond de cratere (cf. Figure 98) a été réalisée afin d’expliquer cette différence.
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o
= 810° 3
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=
7
c
2 4t -
£
Signal ®*0 : éch. exposé en milieu H (o)
210° - 2 .
0 | | | | | |
0 50 100 150 200 250 300 350

Profondeur (nm)

Figure 97 : Profils de distribution de %0 en fonction de la profondeur, obtenus par SIMS sur deux échantillons de 316L
exposés 600h a 325°C en milieu primaire classique puis 16h soit en milieu D,0 pour I’un, soit en milieu Hzlso pour l'autre.

La zone d’analyse est représentée sur cette image par un cercle rouge. L’intensité¢ de
I’oxygene est indiquée de maniére croissante par un dégradé de couleur allant du bleu au
rouge. Cette analyse montre que la majeure partie de la zone érodée (150 X 150 um?) est
métallique mais qu’il subsiste des zones oxydées ayant pour conséquence la persistance d’un
signal d’'°o significatif sur le profil associé a cet élément. La surface initiale de 1’échantillon
¢tant trés rugueuse (a cause des cristallites composant la couche externe), la présence
d’oxygene en fond de cratére peut s’expliquer par le fait que ’analyse ait été réalisée en partie
sur une zone ou se trouvait une grosse cristallite dont 1’érosion n’est toujours pas terminée.
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Figure 98 : Image ionique du fond de cratére permettant de visualiser la distribution de I'"°0 dans I'échantillon de
référence exposé 600h en milieu primaire classique et 16 h en milieu primaire D,0, aprés analyse par SIMS.

Bien que les profils d’'°O soient un peu différents, la comparaison du profil de 1''*0 et du D
présentée dans la Figure 99 montre que I’oxygene et ’hydrogéne diffusent majoritairement de
manicre indépendante et confirme le résultat obtenu sur 1’échantillon traité¢ thermiquement.
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Figure 99 : Profils de distribution, en fonction de la profondeur, de '80 et du D obtenus par SIMS sur deux échantillons de
316L exposé a 325°C, 600 h en milieu primaire classique et 16 h en milieu primaire marqué par soit par de I'*®0, soit par
du D.

Comme pour I’échantillon traité thermiquement, le signal de 1’oxygéne 18 (concentration
(180

exprimée par le rapport ) correspond a un profil de diffusion classique et a été

utilisé pour déterminer le coefficient de diffusion de I’oxygeéne dans cette couche interne (cf.
Figure 100). Il a été calculé de la méme maniere que dans le § 2.2.1. du chapitre 5 et évalué a
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2+ 1).10°cm’s™. 1l est important de noter qu’a cause de I’hétérogénéité de la zone
d’analyse, le calcul du coefficient de diffusion a été réalis¢ uniquement sur une partie de la
couche interne.
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Figure 100 : Profils de distribution, en fonction de la profondeur, de %0 (en rouge) et de %0 (en bleu) obtenus par SIMS
sur un échantillon de 316L exposé a 325°C, 600 h en milieu primaire classique et 16 h en milieu primaire marqué par de
18 . o aenrs . . ’ s . . 18 )< .
O ; les traits en pointillés noirs représentent I'ajustement du profil de concentration en ~O par I'équation

_ X—lext
C(x) = Kerfc (—2 m).
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